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Resumen
El interés que se tiene en el estudio de partículas de tamaño nanométrico es debido a
que exhiben características físicas y químicas únicas, comparadas con las que presentan
los materiales a escala macroscópica. Estas nuevas características aparecen como con-
secuencia de la gran cantidad de átomos superciales debido a la reducción del tamaño,
así como de la forma y composición. Las características estructurales, electrónicas y
químicas que presentan las nanopartículas han sido estudiadas por más de 30 años ha-
ciendo uso de métodos teóricos y experimentales. En la actualidad las nanopartículas
de metales puros y aleaciones han despertado gran interés en un amplio rango de apli-
caciones y usos tales como nanolitografía, miniaturización de dispositivos electrónicos
y optoelectrónicos, dispositivos de almacenaje magnético de alta densidad, aplicaciones
biomédicas y catalizadores, entre otros. Por lo tanto, una gran cantidad de investiga-
dores se ha dedicado a estudiar las características y propiedades de las nanopartículas
haciendo uso de simulaciones computacionales dentro del campo teórico y por medio de
difracción de rayos X y microscopía electrónica de barrido por el campo experimental.
Las simulaciones computacionales ofrecen una herramienta ecaz para estudiar carac-
terísticas y proporcionar detalles de las nanopartículas que son difíciles de obtener en
experimentos de laboratorio.
En esta tesis se presenta el análisis de nanopartículas bimetálicas de oro-paladio
y oro-cobre a través de una serie de simulaciones desarrolladas bajo el esquema de
dinámica molecular, haciendo uso del potencial Sutton-Chen clásico y cuántico para re-
presentar las interacciones entre los átomos. El objetivo es investigar las transiciones de
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fundido y cristalización así como el cambio estructural que sufren los sistemas al variar
la temperatura. Las nanopartículas inicialmente presentan geometrías cuboctaedrales
e icosaedrales para los sistemas Au-Pd compuestos por 561 y 923 átomos, respectiva-
mente, en las concentraciones de Au, Au3Pd, AuPd, AuPd3 y Pd. Para los sistemas de
Au-Cu se utilizan inicialmente geometrías cuboctaedrales de 561, 1415, 3871, 6525 y
10179 átomos en las composiciones de Au, Au3Cu, AuCu, AuCu3 y Cu. Para el sistema
Au-Pd sólo se analizan las concentraciones de Au, Au3Pd, AuPd ya que estas son las
que presentan la transición de fundido en el rango de temperaturas utilizadas para este
sistema. En cambio, en el sistema Au-Cu se hace un analísis mayor debido a que el rango
de temperaturas utilizado permite que todas las concentraciones presenten la transición
de fundido. Los resultados obtenidos a través de las simulaciones han demostrado que,
a comparación del material en bulto para los respectivos sistemas, la temperatura de
fusión es más baja, habiendo una relación cuasi-lineal entre la temperatura de fusión y
la concentración de Au-Pd, mientras en el sistema Au-Cu la temperatura de fusión no
depende directamente de la concentración relativa de cobre presente en la nanopartícu-
la. También se ha demostrado que las partículas no mantienen una estructura ja, sino
que uctúan entre diferentes estructuras y geometrías al variar la temperatura, tanto en
el proceso de calentamiento como en el de cristalización. Además se concluye que entre
las partículas cristalizadas existe una gran diversidad de geometrías, como consecuen-
cia de su tamaño nito. Entre las geometrías más encontradas en la cristalización se
encuentran la icosaedral que predomina en tamaños menores a 5 nm mientras la geome-
tría de octaedro truncado predomina en tamaños mayores. Por medio del parámetro de
orden local se ha encontrado que las geometrías de octaedro truncado están formadas
por bandas de átomos con entorno Fcc alternadas con bandas de átomos con entorno
Hcp, lo cual se espera tenga una inuencia importante en las propiedades eléctricas
de las partículas. Otro de los resultados obtenidos de las simulaciones computacionales
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desarrolladas en aleaciones metálicas de tamaño nanométrico son la segregación de los
átomos con menor energía supercial hacia el exterior de la partícula así como histéresis
en el proceso de fundido-cristalización.
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Introducción
1.1. Motivación
Cuando los metales en bulto son reducidos a tamaños nanométricos, cuyo tamaño se
encuentra en el rango de átomos o moléculas y alrededor de 100 nm [27], con frecuencia
presentan propiedades físicas y químicas así como formas y estructuras cristalinas muy
diferentes a las presentadas en los mismos materiales a escala convencional. Las partí-
culas de tamaño nanométrico pueden estar formadas de átomos o moléculas idénticas o
por dos o más especies diferentes, son conocidas con diferentes nombres: coloides, sols,
nanopartículas y nanocristales [142]. Se puede decir que los primeros nanotecnólogos
fueron los artesanos que hace más de 1000 años sabían que al agregar pequeñas canti-
dades de oro o plata durante la fabricación del vidrio podían producir las tonalidades
rojas y amarillas en los vitrales, pinturas y el decorado de la cerámica [76]. En efecto,
las nanopartículas metálicas les coneren sus intensas y coloridas tonalidades, donde
las nanopartículas de oro están presentes en las tonalidades rojas y las nanopartículas
de plata en las amarillas. Un caso de gran interés es el vaso de Lycurgus, creado por
los romanos en el siglo IV DC, que tiene una característica muy interesante: su color es
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verde si la luz con la que se observa es reejada y cambia a rojo si la luz es transmitida
a través de él.
Aún cuando se tenían antecedentes de la utilización de nanopartículas metálicas,
fue hasta el siglo XIX en que se realiza el primer estudio sistemático, en 1857 Michael
Faraday presentó un estudió de síntesis y propiedades de coloides de Au, Ag y otros
metales, pero es en las últimas décadas del siglo XX donde creció el interés en el estudio
de las nanopartículas ya que juegan un rol importante en el área de la química, física
y ciencia de materiales. El interés en los materiales de tamaño nanométrico proviene,
en parte, debido a que constituyen un nuevo tipo de material que exibe propiedades
químicas y ópticas únicas, muy diferentes a las presentadas por átomos o moléculas
individuales o a las presentadas en el material en bulto, permitiendo la creación de
supercies y sistemas más fuertes y ligeros. Una de las principales razones en el interés
de las nanopartículas es la dependencia de sus propiedades con el tamaño, así como de
su estructura y características de supercie y forma geométrica. Otro de los puntos de
interés en el estudio de las nanopartículas es el de determinar la estabilidad relativa de
las nanopartículas, la cual es dada por la competencia entre el empaquetamiento de los
átomos y los efectos de la energía supercial, para entender si las estructuras cristalinas
o no cristalinas prevalecen para una composición y un tamaño dado [21].
Desde el punto de vista de las aplicaciones hay un gran interés en las nanopartículas
metálicas en el campo de la catálisis, principalmente nanopartículas con tamaños entre 1
y 20 nm[57], la catálisis es la aplicación química más importante de las nanopartículas
metálicas. Los metales de transición, especialmente los metales preciosos, muestran
una gran actividad catalítica para muchas reacciones orgánicas, por ejemplo, se ha
encontrado que las nanopartículas de Au muestran actividad catalítica para la oxidación
de CO y electroactividad catalítica para la oxidación de metanol [54, 73, 163]. En
biología y medicina [44, 135], los nanomateriales se emplean para diagnósticos médicos y
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la elaboración de productos farmacéuticos diseñados para atacar especícamente ciertas
enfermedades o destruir tumores malignos a través de su administración dirigida. Las
nanopartículas también tienen un gran interés en los campos de la nanoelectrónica
[2, 91, 117, 122, 139] donde se emplean, por ejemplo, en el diseño de dispositivos de
almacenamiento óptico de datos de menor tamaño, semiconductores más rápidos y con
un menor consumo de energía. También se emplean en productos de consumo tales como
cosméticos, protectores solares, bras, textiles, revestimientos antigrati para muros,
tintes y pinturas antigrietas, así como determinados productos sanitarios y fármacos.
El deseo de fabricar materiales de tamaño nanométrico de manera controlada, con
características y estructuras bien denidas, han generado interés en los sistemas bimetá-
licos, o aleaciones, debido a que presentan un realce en sus propiedades en comparación
con los sistemas compuestos por un sólo elemento. También es de interés el hecho de
que pueden exhibir estructuras y características que son distintas de las presentadas por
nanopartículas compuestas de metales puros en los mismos tamaños. Varios estudios
han mostrado que los sistemas bimetálicos poseen ciertas características que los hacen
mejores catalizadores que los metales puros, por esta razón, las aleaciones son preferi-
das en varios procesos catalíticos. El aumento de los efectos catalíticos en las aleaciones
es determinada por varias variables tales como su composición total, temperatura y el
método de preparación del catalizador. También se ha demostrado que, en algunos ca-
sos, uno de los elementos que componen la aleación se segrega parcial o completamente
a la supercie, este fenómeno es básicamente controlado por la competencia entre las
energías superciales de cada uno de los elementos constituyentes de la aleación.
Las aleaciones que se encuentran en el rango del tamaño nanométrico pueden ser
clasicadas de acuerdo a su patrón de mezclado1 y por su estructura geométrica. Son
identicados cuatro tipos principales de patrones de mezclado [48], que son mostrados
1También llamado ordenamiento químico.
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A) B) C) D)
Figura 1.1: Las imágenes muestran la sección transversal de la representación de los posibles patrones de mezclado: A)
core-shell, B) segregación, C) mezclado aleatorio, D) tres cascarones.
en la gura 1.1.
El patrón de mezclado del tipo core-shell consiste de un núcleo de átomos del tipo
A rodeado por un cascarón de átomos del tipo B como se muestra en la gura 1.1A.
La nanoaleación del tipo segregado (gura 1.1B) consiste de subclusters con átomos del
tipo A y B los cuales se mezclan en la inteface. En el mezclado aleatorio los átomos del
tipo A y B son distribuidos aleatoriamente en la nanopartícula, gura 1.1C, mientras
que las nanoaleaciones de multicascarones presentan cascarones de átomos del tipo A
alternados con cascarones de átomos del tipo B como se observa en la gura 1.1D. El
grado de segregación/mezclado de las nanoaleaciones AnBm depende de varios factores:
la longitud relativa entre los amarres A-A, B-B y A-B, la energía supercial y el tamaño
atómico de los elementos, la transferencia de carga y efectos electrónicos/magnéticos,
así como del método de preparación y de las condiciones experimentales utilizadas en
la síntesis. Además de su patrón de mezclado, las nanoaleaciones también pueden ser
clasicadas como free/bare (libres/decubiertas), que generalmente son creadas en fases
gaseosas o rayos moleculares, o como passivated/coated (pasivado/cubierto), generadas
en fase gaseosa y soluciones, también pueden ser soportadas sobre supercies, tales como
grato, silicio u óxidos inorgánicos o dentro de materiales porosos.
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1.2. Estudio de las nanopartículas
Desde las décadas pasadas la dependencia de las propiedades de las nanopartículas
con el tamaño han sido investigadas en numerosos estudios tanto experimentales como
teóricos [46, 92, 100, 153] ya que se relacionan directamente con su composición quí-
mica, tamaño, volumen, y características superciales estructurales; una combinación
de investigaciones experimentales y teóricas es de vital importancia para entender sus
características estructurales únicas. En los últimos años, la síntesis de nanopartículas
bimetálicas ha tenido excelentes resultados en la obtención de pequeñas partículas de
múltiples elementos, seguido por el análisis de sus características, apoyadas por métodos
analíticos y teóricos. En la siguientes secciones se da una breve descripción de algunas
de las técnicas frecuentemente utilizadas en el estudio de las nanopartículas.
1.2.1. Síntesis de nanopartículas
Una de las metas principales en la síntesis de nanopartículas es la de poder con-
trolar el tamaño, morfología y estructura, ya que estos factores limitan su utilidad en
aplicaciones tecnológicas futuras [68, 97]. La morfología, así como la relación supercie
volumen, juegan un importante rol en las propiedades de las nanopartículas. Las propie-
dades a menudo dependen del camino que se ha seguido para sintetizar los materiales.
Una gran variedad de métodos son usados para generar nanopartículas bimetálicas: en
fase gaseosa, en soluciones, soportadas sobre un sustrato o en una matriz, etc. Muchos
de los métodos son los mismos que se utilizan para generar nanopartículas de un sólo
elemento, sin embargo, si se sintetizan partículas a través de diferentes métodos, los
comportamiento pueden no ser idénticos debido a la naturaleza de la interface entre la
partícula y la matriz sobre la cual se deposita. Entre los métodos de síntesis utilizados
para la producción de nanopartículas podemos mencionar los siguientes:
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Sol-gel. Es comúnmente usado porque las reacciones ocurren rápidamente con
una amplia variedad de precursores y puede llevarse a cabo cerca de la tempera-
tura ambiente. Es una técnica química húmeda que consiste en transformar una
solución que contiene un ión metálico en una gelatina mediante reacciones quími-
cas sin un gasto elevado de energía. Este método es utilizado en la producción de
películas muy delgadas de óxidos metálicos para diversos nes.
Plasma de RF. En este método el metal de inicio se introduce en una cámara
al vacío, donde el metal se calienta por encima de su punto de evaporación por
medio de bobinas de RF de alto voltaje. Una vez evaporado el metal se deja entrar
helio gaseoso al sistema formando un plasma de alta temperatura en la región
de las bobinas, el vapor metálico se aglutina con los átomos de helio gaseoso
difundiendose hacia una varilla colectora donde se forman las nanopartículas.
Termólisis. Mediante este proceso se pueden obtener nanopartículas que con-
tengan cationes metálicos y aniones moleculares o compuestos organo-metálicos
mediante la descomposición de sólidos a altas temperaturas. Con éste método se
pueden preparar partículas menores a 5 nm.
Pulverización catódica en alto vacío (sputtering). En este método se pro-
duce la vaporización de los átomos de un material sólido denominado blanco por
medio del bombardeo de iones energéticos. Los átomos son eyectados de la super-
cie del material cuando es golpeada por partículas sucientemente energéticas. Los
átomos eyectados son llevados al sustrato, condensándose en forma de películas
delgadas.
Ablación láser. Se utiliza como fuente de exitación un láser en operación conti-
nua o pulsada con frecuencias que van desde el infrarojo hasta el cercano ultra-
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violeta. El sistema consta de una cámara de vacío donde se realiza la evaporación,
la cámara trabaja con presiones de 10 3 torr hasta ultra alto vacío, 10 9 torr.
En este método el blanco y el sustrato están separados varios centímetros en el
interior de la cámara, donde el blanco se coloca en rotación mientras que el sus-
trato se calienta para mejorar la adherencia y el crecimiento epitaxial. Un haz de
alta intensidad se hace incidir sobre el blanco, vaporizándolo y depositando una
película delgada sobre el sustrato. Dependiendo de la potencia y la frecuencia del
láser, así como del material utilizado, en el plasma pueden aparecer agregados de
átomos (clusters), iones, electrónes, micropartículas e incluso rayos X blandos.
Como se aprecia, existen diversos métodos para la síntesís de nanopartículas metá-
licas, cada una con sus ventajas y desventajas dependiendo de las propiedades que se
buscan. Los métodos más empleados son aquellos que utilizan procedimientos químicos,
el método químico es el más conveniente para la obtención de nanopartículas uniformes
y pequeñas, estas características dependen de la cantidad de agente reductor empleado
durante la síntesis. La distribución en el tamaño de las partículas producidas depen-
de del método utilizado así como de la composición de los elementos utilizados en el
método de síntesis.
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1.2.2. Métodos analíticos (Caracterización)
Una gran variedad de técnicas experimentales son aplicadas para la carecterización
y el estudio de las propiedades de las nanopartículas metálicas y sus aleaciones. Entre
las técnicas experimentales para el estudio de las nanopartículas se encuentran:
Microscopía electrónica de transmisión (TEM). Es la técnica más usada
para evaluar la morfología de los nanocristales. Tiene la capacidad de probar el
tamaño, forma y estructura interna a través de la difracción de los electrones,
alcanzando una resolución de 1 nm o menor [3]. Hasta ahora, el uso de TEM ha
estado en gran parte limitado a nanopartículas de metales nobles, por ejemplo el
oro y la plata, principalmente debido a su estabilidad química contra la oxidación
[4]. La desventaja de este método es que puede ser destructiva para la muestra en
estudio.
Figura 1.2: Imagen de TEM de una partícula de hierro expuesta al aire. Las franjas del enrejado corresponden bien con
los planos < 110 > del hierro en bulto [150].
Microscopía electrónica de transmisión de alta resolución (HRTEM).
La ventaja principal de esta técnica es la observación directa del detalle en las
interfaces, supercies y defectos atómicos de las nanopartículas. Los más avanza-
dos HRTEMs pueden mostrar imágenes de los arreglos atómicos. Esta técnica es
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particularmente útil para la caracterización estructural de partículas de menos de
10 nanómetros [4].
Figura 1.3: Imagen de HRTEM del centro de un nanodecaedro de oro, claramente se observan cinco planos gemelos,
necesarios para alcanzar la simetría quíntupla con ángulos de 72° [69].
Microscopio de fuerza atómica (AFM). Es usado para determinar la topo-
grafía de muestras planas. Este instrumento mide las fuerzas sobre una supercie
por medio de la exploración de la muestra con una punta adherida a una ménsula
exible (cantilever). El cambio en la amplitud de la oscilación de la punta sirve
como retroalimentación en la dirección vertical. La exactitud de la medida de la
altura de la muestra llega a ser de 0.01 nm, por otra parte, la resolución lateral es
determinada por el diámetro de la punta, siendo típicamente de 15 a 30 nanóme-
tros [5]. La información de la altura se deduce de la deexión de la punta mientras
explora la supercie de la muestra. La deexión del cantilever es monitoreada por
un rayo láser reejado en la parte trasera del cantilever hacia un diodo sensible que
supervisa los coordenadas del rayo láser para producir una relieve tridimensional
de la morfología supercial. La ventaja de ésta técnica es que se pueden realizar
medidas en muestras no conductoras como proteínas, ADN, bacterias, virus, etc.
El AFM es bueno en la determinación de la altura de la partícula pero es pobre
en la determinación de su diámetro.
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Figura 1.4: Esquema mostrando la operación del microscopio de fuerza atómica. Imagen de AFM de partículas de oro
de 15 nm de altura [3][136].
Microscopio de efecto túnel (STM). Es una técnica analítica basada en un
fenómeno de la mecánica cuántica llamado tunelamiento; es similar al AFM pero
con una resolución más alta. Mientras que el AFM prueba la topografía de la
muestra, el STM prueba la densidad local de estados electrónicos, la cual varía
con la distancia medida desde el nivel de Fermi. Una de las limitaciones del STM
es que sólo se pueden tomar imágenes de materiales conductivos, esto es, metales
y semiconductores, proporcionando una resolución de 0.1 nm [5].
Figura 1.5: Esquema mostrando la operación del microscopio de efecto túnel. Imagen de STM de partículas de Pd
depositadas sobre un sustrato de SrT iO3 [6][140].
Difracción de rayos X (XRD). Es usada en el estudio de sustancias sólidas
para distinguir las fases ordenadas de las desordenadas. Esta técnica no es des-
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tructiva para la muestra bajo estudio, lo que es importante para identicar las
fases cristalinas, propiedades estructurales, tamaño del cristal, defectos, etc [3].
Además, con el espectro de la difracción de rayos X es posible determinar la cons-
tante de red de las nanopartículas bajo estudio [3].
Figura 1.6: Micrografías de HRTEM y patrón de XRD de nanopartículas de -Fe2O3 [7].
Espectroscopía Raman. Es una herramienta utilizada para investigar las pro-
piedades vibracionales de los materiales en relación a su estructura y propiedades
electrónicas. El tamaño de las nanopartículas puede ser determinado con el espec-
tro vibracional obtenido con esta técnica, la cual generalmente no es destructiva
para la muestra bajo estudio.
Figura 1.7: Dispersión Raman de baja frecuencia de nanocristales de Si embebidos en una matriz de SiO2 [7].
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Debido a que una sola técnica no puede proporcionar una completa información de
las propiedades y características del sistema bajo estudio es necesario una combinación
de las diferentes técnicas para la caracterización de las nanopartículas.
1.2.3. Métodos teóricos
Debido a los altos costos y a la complejidad en la síntesis y caracterización de las
nanopartículas, es necesario contar con métodos alternativos para determinar las propie-
dades y características de las nanopartículas. Los métodos computacionales han llegado
a ser métodos teóricos alternativos muy importantes ya que han mostrado, de acuerdo
a experimentos, que los pequeños clusters pueben exibir varias modicaciones estruc-
turales que no se presentan en los correspondientes materiales en el bulto, además, son
importantes para determinar propiedades que no son fáciles de medir experimentalmen-
te [42].
Los principales métodos computacionales utilizados para estudiar nanopartículas
compuestas por cientos o miles de átomos son el método de Montecarlo, que es de
carácter probabilístico, y la dinámica molecular que es de carácter determinista
[7]. El método computacional utilizado en este trabajo es el método de la dinámica
molecular, cuya meta es la de estudiar propiedades de transporte y equilibrio de sistemas
de muchos cuerpos, donde el movimiento de las partículas es descrito por las ecuaciones
de movimiento de Newton. Fue inicialmente usada en los años 1950's y 1960's para
determinar propiedades de pequeños sistemas de partículas, uidos y sólidos [42], sin
embargo, en años recientes la dinámica molecular ha encontrado una amplia gama de
aplicaciones: estudio de uidos poliatómicos, defectos y fracturas en cristales, estudio
de macromoléculas biológicas como proteínas y ácidos nucleicos, etc [79]. La dinámica
molecular es una de las principales herramientas para el estudio de nanopartículas ya que
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con este método es posible simular escalas de tiempo comparables con el experimento.
Además, nos permite conocer, entre otras cosas: la estructura, morfología, fases estables
y metaestables, la temperatura de fusión y solidicación, etcétera [116].
En la actualidad, el desarrollo de poderosas técnicas computacionales para simula-
ciones a escala molecular han permitido estudiar sistemas que van de cientos a millones
de átomos y obtener resultados importanes en el área de la nanotecnología 2. Sin em-
bargo, la calidad de los resultados obtenidos en las simulaciones computacionales es
dependiente del potencial interatómico utilizado, que debe ser capaz de reproducir el
mayor número de propiedades del sistema lo más exacto posible.
1.3. Antecedentes
Debido a la amplia gama de aplicaciones de las nanopartículas, muchos investigado-
res se han dado a la tarea de sintetizar y estudiar las propiedades de las nanopartículas
para obtener información de como son afectadas las propiedades con la reducción del
tamaño, la forma y la mezcla de diferentes elementos. Los conocimientos actuales sobre
la nanociencia provienen de avances en los campos de la química, física, ciencias de la
vida, medicina e ingeniería. Existen diversas áreas en las que la nanotecnología está en
proceso de desarrollo o en fase de aplicación práctica.
Por lo tanto, una gran cantidad de artículos cientícos han sido publicados para
comprender las propiedades de las nanopartículas metálicas constituidas por un sólo
elemento así como de aleaciones. Entre los estudios experimentales realizados se pueden
mencionar la síntesis de partículas de Au-Ag y Au-Cu realizadas por Kim et al. [82],
encontrando partículas con diámetros de 1 a 6 nm para AuAg y de 3 nm para AuCu,
2 La nanotecnología es la habilidad de manipular átomos y moléculas individuales para producir
materiales nanoestructurados y objetos de tamaño submicrómetrico que tienen aplicaciones en el mundo
real [27].
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mientras que Amandeep et al. sintetizaron partículas de AuCu obteniendo tamaños
de 2.9 a 9.3 nm en forma esférica [78]. Nanopartículas de AuPd en diferentes propor-
ciones soportadas sobre carbón activado fueron sintetizadas por Wang et al. [151]. En
este estudio la actividad catalítica de las partículas en las diferentes proporciones fue
comparada con los catalizadores puros de Au y Pd, encontrando que al aumentar la
cantidad de Au en la partícula se incrementaba su actividad, alcanzando un máximo
para Au:Pd=9:1. La estructura de los diferentes catalizadores fue estudiada por medio
de HRTEM, encontrando formas de decaedros u octaedros truncados, siendo observa-
das frecuentemente con diámetros de 2 a 4 nm. Un efecto similar en el aumento de la
actividad catalítica fue observado por Liu et al. en partículas de AuCu y Au3Cu de
aproximadamente 3 nm [98]. Ascencio et al., analizando partículas de Au reportaron
cambios estructurales en los cuales la partícula inicia con una estructura de decaedro
truncado y termina en una orientacion ve-fold perpendicular al plano [14]. Por otro
lado, José-Yacamán et al. reportaron los defectos de la estructura en aleaciones a través
de imágenes de TEM y simulaciones de dinámica molecular, lo que permite la compa-
ración directa con las observaciones experimentales; del análisis realizado, encontraron
que la estructura de las partículas está formada por secuencias de planos fcc y planos
hcp [75].
Entre los estudios teóricos se encuentran las simulaciones de dinámica molecular
desarrolladas por Rodríguez-López et al. [129] a partículas de Au-Cu con estructura
fcc y geometría cuboctaedral en tamaños de 561, 923 y 2057 átomos con diferentes
concentraciones atómicas. Los resultados de este estudio revelaron la dependencia de la
temperatura de fusión con el tamaño de la partícula así como transformaciones estruc-
turales de cuboctaedro a icosaedro y segregación de átomos de oro hacia la supercie.
Por otro lado, en la producción de nanopartículas de Au-Cu por métodos químicos
y simulaciones de dinámica molecular desarrolladas por Pal et al. [116] se obtuvieron
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tamaños de 4.5, 5.5 y 7.0 nm en los cuales predominaron tres estructuras principales:
fcc, decaedral e icosaedral. Las estructuras encontadas por Pal son consistentes con los
resultados obtenidos por Baletto et al. [18] quienes desarrollaron simulaciones de diná-
mica molecular a cinco diferentes metales (Ag,Cu,Au,Pd y Pt), considerando diferentes
estructuras (icosaedral (Ih), decaedral (Dh) y octaedro truncado (TO)) con tamaños de
hasta 4000 átomos. Partículas de CuNi3 fueron analizadas con dinámica molecular por
Huang et al. encontrando que las partículas se funden en dos pasos, correspondiendo la
primera transición al fundido de la supercie (premelting) mientras el núcleo permanece
sólido, la segunda transición corresponde al fundido homogeneo de la partícula, toman-
do lugar la fusión a temperatura más baja a la observada en el material en bulto [68].
El premelting también ha sido observado en partículas de Au[39], Pb[74] y Ni[56, 123],
entre otros.
Debido a la diversidad de geometrías que presentan los materiales en el tamaño
nanométrico, se han hecho intentos de determinar la geometría en función al tamaño
y del elemento, así como de predecir la temperatura de fusión y su estabilidad. Entre
los estudios realizados al respecto se encuentra el realizado por Barnard et al.[22] en el
cual obtuvieron un diagrama de fase cuantitativo de nanopartículas de oro basado en
cálculos de primeros principios, gura 1.8, y el estudio realizado por Doye et al.[43] donde
construyeron un diagrama de fase estructural en función del tamaño para partículas de
plata usando el potencial Lennard Jones, estudio en el cual también determinaron la
temperatura de fusión con respecto al tamaño, gura 1.8.
Por otro lado, Baletto et al. calcularon la estabilidad de partículas de diferentes
elementos (Ag,Cu,Au,Pd y Pt) en función del tamaño a través de simulaciones de diná-
mica molecular utilizando el potencial EAM con el objetivo de determinar el tamaño en
el cual se da la transformación morfológica de las partículas a través de consideraciones
energéticas [18]. Para todos los sistemas considerados encontraron que la estructura Ih
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Figura 1.8: Izquierda:Diagrama de fase para partículas de Au obtenido por Barnard a través de cálculos de primeros
principios [22]. Derecha: Diagrama de estructural para partículas de Ag obetnido por Doye por medio de simulaciones
computacionales utilizando el potencial Lennard Jones [43].
es favorecida a pequeños tamaños, la decaedral a tamaños intermedios y el octaedro
truncado a grandes tamaños. Sin embargo, el cruce en el tamaño depende fuertemente
del metal considerado, observando que el Cu presenta un estructura no cristalina en un
amplio intervalo de tamaños mientras que el Au desfavorece completamente la estructu-
ra icosaedral, gura 1.9. A pesar de los estudios realizados para construir diagramas que
Figura 1.9: Diagrama de estabilidad estructural en función de la energía para diferentes partículas obtenido por Baletto
a través de simulaciones de dinámica molecular utilizando el potencial EAM [18].
determinen la relación geometría-tamaño-temperatura aún falta mucho por investigar,
sobre todo en aleaciones metálicas.
De la descripción de los trabajos teóricos y experimentales realizados se aprecia que
las partículas de tamaño nanométrico pueden ser sintetizadas en un amplio rango de
tamaños y morfologías, dependiendo de la razón de los elementos componentes y de la
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razón de enfriamiento. Por lo tanto, actualmente, los investigadores en el campo están
trabajando en el aprendizaje de cómo mejorar las características mecánicas, físicas y
químicas de materiales sintetizados, e incluso, en predecir las características de algunos
nuevos materiales que no se encuentran en la naturaleza y que se diseñan y sintetizan
en el laboratorio. Afortunadamente, las modernas técnicas de microscopía electrónica
junto con la gran capacidad de cómputo, que permite el uso de la dinámica molecular
para el estudio de partículas relativamente grandes, han proporcionado importantes
resultados en la investigación de las propiedades y estructuras de las nanopartículas.
1.4. Interés en los sistemas Au-Cu y Au-Pd
Por mucho tiempo el oro había sido visto como un metal muy estable y catalítica-
mente inerte, después de las principales conclusiones de Hutchings sobre las propiedades
de Au como catalizador para la hidrocloración del acetileno [52] y de Haruta sobre Au
como catalizador para la oxidación de CO a baja temperatura [61] se ha producido un
aumento espectacular en la investigación sobre catalizadores de oro.
Se considera que la nanotecnología aplicada a la catálisis producirá una nueva ge-
neración de catalizadores de diseño, un enfoque necesario para proporcionar un control
más preciso de la selectividad y la actividad en reacciones catalíticas. Es probable que
en un futuro próximo los catalizadores de oro se adapten para que sean optimizados
para reacciones tales como la producción de hidrógeno, pilas de combustible, productos
químicos nos, sensores, etc.
La primera aplicación bien establecida del oro es el uso de catalizadores bimetálicos
Au-Pd para la producción de monómeros de acetato de vinilo (VAM), etano, ácido
acético, y oxígeno. Enache et al. han demostrado recientemente que los catalizadores
de Au-Pd soportado en TiO2 dan muy alto número de frecuencias de rotación para la
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oxidación de alcoholes [45]. En un trabajo reciente, Chen et al. han informado que la
alta actividad para la formación de VAM en el sistema de Au-Pd podría ser explicado
por la presencia de átomos de Pd en la supercie que son aislados por átomos de oro
[32]. Esto se basa sobre el hecho de que la tasa de formación de VAM es mayor en
el plano (100) con respecto al plano (111), sugiriendo que el sitio crítico es un par de
átomos de Pd espaciados 3.3 Å.
Por otro lado, aparte de la extensa investigación de la aleación de Au-Cu en bulto
en sus diferentes fases, en los últimos años se han desarrollado una gran cantidad de
estudios experimentales y teóricos sobre las nanoaleaciones de Au-Cu, debido a sus
propiedades y ventajas sobre otras aleaciones. Entre las ventajas del sistema Au-Cu se
encuentra su bajo costo de producción, comparado con otros catalizadores a base de oro,
como Au-Pd u Au-Pt. Además, debido a su electronegatividad y estructuras electrónicas
similares, es más fácil la aleación de estos elementos en el estado sólido. También se
tienen algunas aplicaciones importantes que se han obtenido de la aleacion Au-Cu,
aparte de la oxidacion de CO, por ejemplo, partículas de Au3Cu en forma de esferas
huecas con un diámetro promedio de 48.9 nm han sido utilizadas en el área médica como
agentes de contraste para obtener imágenes de resonancia magnética con el objetivo de
identicar enfermedades en sus etapas iniciales [143]. Además, estas partículas presentan
actividad antibacterial, por lo cual podrían ser utilizadas en el futuro como agentes anti-
infecciosos o para combatir un patógeno humano común: Staphylococcus aureus [67]. Por
otra parte, sistemas de partículas de AuCu en tamaños de aproximadamente 1.4 nm
poseen actividad catalítica prometedora para la oxidación del CO, y selectividad para
la oxidación del estireno [55].
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1.5. Objetivos
Como se ha visto, se han realizado considerables esfuerzos en predecir las carac-
terísticas estructurales de nanopartículas monometálicas como función del tamaño y
temperatura, pero pocos trabajos se han concentrado en realizar estudios de este tipo
para el caso de nanoaleaciones. La necesidad de estudios como estos en partículas bime-
tálicas queda demostrada por el interés de estos sistemas por sus propiedades catalíticas,
entre otras, por lo que es necesario implementar estudios teóricos y experimentales que
traten de lograr una descripción más detallada de las propiedades estructurales de na-
noaleaciones. Esta tesis está dirigida a contribuir en el entendimiento de cómo es la
estructura de nanoaleaciones bajo distintas condiciones, estudiando los casos partícula-
res de aleaciones AuPd y AuCu. En especíco, los objetivos de la tesis son determinar
la temperatura de fusión y cristalización de las diferentes partículas analizadas así como
determinar los cambios estructurales y morfológicos que se dan el el proceso de calen-
tamiento y cristalización, ya que estos cambios pueden alterar las propiedades físicas
de la partículas. Otros de los objetivos son determinar la correlación entre la geometría
con el tamaño de la partícula, la composición relativa de los elementos constituyentes
y la temperatura de fusión, además de determinar la estabilidad de las partículas en
función de su geometría.
Las hipótesis utilizadas para lograr los objetivos están basadas en los resultados
obtenidos de los estudios previos reportados en la literatura. Se espera obtener tempe-
raturas de fusión más bajas que las reportadas para los meteriales en bulto, así como
geometrías que no se encuentran a escalas macroscópicas, tales como icosaedros, octae-
dros truncados, cuboctaedros, decaedros, etc. También se esperan cambios morfológicos
debidos a las inestabilidades estructurales a determinadas temperaturas, así como la
segregación de uno de los elementos de la aleación hacia la supercie de las partículas.
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Además, se espera obtener algún tipo de relación entre la temperatura de fusión y el
tamaño de la partícula y entre la temperatura de fusión y la concentración relativa de
los elementos. También son esperadas las dislocaciones en los planos de las particulas
debido a los fallos en el apilamiento de los átomos, provocando el ordenamiento de
planos HCP intercalados entre planos FCC.
1.6. Organización de la tesis
La tesis se ha enfocado en el estudio de partículas libres de Au, Pd, Cu y las alea-
ciones Au-Pd y Au-Cu por medio de simulaciones de dinámica molecular, ya que estos
elementos y sus aleaciones tienen prometedoras aplicaciones en la industria y otros
campos, además de tener un bajo costo de fabricación por medio de diferentes méto-
dos de síntesis. La tesis ha sido organizada de la siguiente manera: En el capítulo 2 se
da una breve explicación entre las diferencias de los métodos de dinámica molecular y
Montecarlo, así como el uso de la mecánica estadística para relacionar los cantidades
microscópicas con cantidades termodinámicas. También es presentada la forma funcio-
nal de las ecuaciones de movimiento generadas por el Hamiltoniano tanto en el ensamble
microcanónico como en el canónico, donde se introduce el termostato de Nosé-Hoover
para mantener la temperatura constante. Además se da el algoritmo de dinámica mo-
lecular y el algoritmo de Velocity Verlet usado en la integración de las ecuaciones de
movimiento. En el capítulo 3 se describen los potenciales interatómicos utilizados en
las simulaciones computacionales, haciendo énfasis en el potencial Sutton-Chen para el
cual se da su forma funcional, así como los parámetros clásicos y cuánticos utilizados
para el desarrollo de simulaciones en metales nobles. También se comenta la descripción
del potencial Ra-Tabar-Sutton el cual es utilizado para la simulación de aleaciones
metálicas. El capítulo 4 describe las condiciones iniciales utilizadas con las cuales las
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simulaciones son desarrolladas. Además describe los diferentes métodos utilizados en
el análisis de los resultados obtenidos en las simulaciones, entre estos métodos se en-
cuentran el cálculo de la capacidad caloríca, el coeciente de difusión, el parámetro
de orden global y local que permiten medir el grado de cristalinidad de las partículas.
En el capitulo 5 se presentan los resultados obtenidos en las simulaciones realizadas a
los sistemas Au-Pd y en el capítulo 6 se presentan los resultados obtenidos en el análi-
sis de las diferentes partículas de Au-Cu. Por último, en el capítulo 7 se presentan las
conclusiones de los resultados obtenidos.
Capítulo 2
Simulaciones computacionales
2.1. Introducción
Actualmente la computadora ha sido usada como un laboratorio virtual para es-
tudiar sistemas de muchas partículas a través de las simulaciones computacionales. El
objetivo principal de las simulaciones es resolver modelos teóricos mediante la resolu-
ción numérica de las ecuaciones involucradas y reproducir los resultados experimentales
ayudando a interpretarlos, mientras la aplicación más común es la de predecir las pro-
piedades de los nuevos materiales. Los pasos que se llevan acabo en el desarrollo de una
simulación son similares a los de un experimento real, se inicia con una conguración
inicial, el sistema se lleva a un estado de equilibrio, una vez que se ha alcanzado se
miden las propiedades dinámicas y estáticas de interés.
Una gran cantidad de técnicas de simulación han sido desarrolladas a través de los
años, siendo las más relevantes la dinámica molecular y Montecarlo [60, 62, 128]. La
información generada por la dinámica molecular en cada instante de tiempo son las po-
siciones y las velocidades, mientras que con Montecarlo se obtienen sólo las posiciones
de las partículas. La diferencia entre estas técnicas es que el método de Montecarlo es
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estocástico, se desarrolla sobre un número jo de moléculas N mantenidas a una tempe-
ratura constante T en un volumen V , mientras que el método de dinámica molecular es
determinista: una vez conocidas las posiciones y velocidades del sistema, el estado del
sistema puede ser predicho en cualquier tiempo futuro o pasado y puede desarrollarse
en diferentes ensambles [90].
Una de las principales ventajas de las simulaciones de dinámica molecular sobre
Montecarlo, es que con la dinámica molecular es posible estudiar propiedades termo-
dinámicas y propiedades dependientes del tiempo como coecientes de transporte y
funciones de correlación [9, 60, 148], y evalúa ecientemente propiedades como capa-
cidad caloríca, compresibilidad y propiedades interfaciales. Además, es usada en el
estudio de polímeros, sólidos, biomoléculas, dinámica de uidos, transiciones de fase,
entre otros más [128]. Por estas razones se eligió a la dinámica molecular como el método
computacional para desarrollar las simulaciones de esta tesis.
La información generada por las simulaciones de dinámica molecular a nivel micros-
cópico (posiciones y velocidades) pueden ser convertidas a cantidades macroscópicas
tales como presión, energía y capacidad caloríca, haciendo uso de la mecánica estadís-
tica. La mecánica estadística es un puente entre el comportamiento microscópico y la
termodinámica.
2.2. Mecánica estadística
El estado termodinámico de un sistema queda denido por un conjunto de paráme-
tros (número de partículas, volumen, temperatura, energía, etc) [60]. Otras propiedades
termodinámicas tales como la densidad, presión, capacidad caloríca, etc, pueden ser
derivadas del sistema [10]. Para comprender como las cantidades termodinámicas se re-
lacionan con las cantidades a nivel microscópico, es necesario conocer algunos conceptos
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importantes de la mecánica estadística, la cual ignora el comportamiento individual de
los átomos.
Las posiciones r y momentos p generados en la simulación pueden ser considerados
como coordenadas en un espacio multidimensional llamado espacio fase , para un
sistema de N partículas, el espacio fase tiene 6N dimensiones [59]. Cuando la posición
y el momento de cada partícula cambian con el tiempo se obtiene la trayectoria de un
punto del espacio fase, que representa al sistema en un determinado tiempo.
Muchas de las propiedades macroscópicas del sistema pueden ser descritas en tér-
minos de promedios. El ensamble promedio de cualquier cantidad A(r; p) es denido
como
hA(r; p)iEnsamble =
Z
A(r; p)(r; p)drdp
donde (r; p) es la densidad de probabilidad del ensamble. Un ensamble es una colección
de puntos (r; p) en el espacio fase, distribuidos de acuerdo a (r; p). La elección del
ensamble bajo el cual se lleva a cabo la simulación depende del tipo de problema a
tratar. Si un sistema tiene una densidad de probabilidad diferente de cero y puede
visitar todos los puntos del espacio fase, entonces ese sistema es denominado ergódico
[10]. Uno de los axiomas fundamentales de la mecánica estadística es la hipótesis ergódica
[60], que establece que el promedio en el ensamble es igual al promedio en el tiempo,
esto es:
hA(r; p)iEnsamble = hA(r; p)iTiempo ;
por esta razón es importante que las simulaciones de dinámica molecular generen su-
cientes conguraciones para que una cantidad mayor del espacio fase sea muestreado y
la igualdad sea satisfecha.
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2.3. Dinámica molecular.
La dinámica molecular es una técnica donde la evolución en el tiempo de un con-
junto de partículas interactuando es seguida por la integración de sus ecuaciones de
movimiento. Los sistemas estudiados con la dinámica molecular son muchos órdenes de
magnitud más pequeños que los encontrados en la naturaleza.
Las simulaciones de dinámica molecular están basadas en las ecuaciones clásicas
de movimiento derivadas del Hamiltoniano, H(r; p), donde r = (r1; r2; :::rN) representa
las posiciones de las N partículas y p = (p1; p2; :::; pN) representa sus momentos. El
Hamiltoniano describe el sistema clásico más simple para la interacción de las partículas.
Para el ensamble microcanónico (NVE) donde se mantienen constantes el número
de partículas N , el volumen V y la energía E, el Hamiltoniano queda representado por
[60]
H(r; p) =
NX
i=1
p2i
2mi
+ V (r) = E
Las ecuaciones de movimiento generadas por el Hamiltiniano son
d
dt
ri =
1
m
pi
d
dt
pi = Fi(ri)
donde
Fi(ri)   rriV (ri) (2.1)
es la fuerza de la i  esima partícula.
La solución de las ecuaciones de movimiento produce las trayectorias de las partículas
en el espacio fase.
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2.3.1. Algoritmo de dinámica molecular
Para describir las trayectorias en el espacio fase es necesario conocer las posiciones y
momentos de cada partícula en el tiempo, estas son calculadas a través de una serie de
pasos repetidos una cierta cantidad de veces. Los pasos que se siguen en una simulación
de dinámica molecular son los siguientes:
1. Leer las condiciones iniciales del sistema para especicar la temperatura inicial,
el número y posición de las partículas, los parámetros para el potencial utilizado,
el tipo de ensamble, el time step, el tiempo total de la simulación, etc.
2. Seleccionar las posiciones y velocidades iniciales, es decir, inicializar el sistema.
Las velocidades iniciales generalmente se especican asignándole a cada partícula
una velocidad elegida al azar de una distribución de Maxwell-Boltzmann. Para
obtener la temperatura deseada en la simulación las velocidades iniciales pueden
ser escaladas.
3. Calcular las fuerzas sobre todas las partículas. El factor que limita la velocidad
en un algoritmo de dinámica molecular es el cálculo de las fuerzas sobre cada
partícula debido a la interacción con las demás. Esta es la parte más costosa, en
términos de tiempo de cómputo, en una simulación.
4. Integrar las ecuaciones de movimiento de Newton.
5. Calcular las nuevas coordenadas y velocidades.
6. Se repiten los pasos 3, 4 y 5 hasta que se cumpla el tiempo de simulación deter-
minado. Las posiciones, velocidades, fuerzas, etc, generadas durante cada paso se
guardan en un archivo para ser procesadas posteriormente.
Capítulo 2. Simulaciones computacionales 27
7. Una vez que el sistema está en equilibrio termodinámico se calculan y se imprimen
los valores promedio de las cantidades medidas.
El algoritmo de integración es una parte importante en todo programa de dinámica
molecular ya que las ecuaciones de movimiento deben ser resueltas numéricamente. La
tarea del algoritmo es entregar las posiciones y velocidades en el tiempo t0 + t dadas
las posiciones y velocidades iniciales en un tiempo inicial t0.
2.3.2. Método de integración Velocity Verlet
Las ecuaciones de movimiento de Newton dadas por la ecuacion 2.1 son ecuacio-
nes diferenciales ordinarias acopladas, no lineales, de segundo orden. Estas ecuaciones
deben ser resueltas numéricamente a través de diferencias nitas en el tiempo. Exis-
ten diferentes métodos de integración para las ecuaciones de movimiento, entre ellos
se encuentran Runge-Kutta, Predictor-Corrector, Lep Frog, Verlet, Velocity Verlet, etc
[60]. Estos métodos convierten las ecuaciones diferenciales en ecuaciones de diferencias
nitas. La integración de las ecuaciones de movimiento puede ser interpretada como un
mapeo del espacio fase. En este caso se ha utilizado el método de Velocity Verlet que
tiene el siguiente esquema: dadas las posiciones ri; momentos pi y aceleraciones ai de
las N partículas en el tiempo t , las cantidades se calculan en el tiempo t+t a través
del siguiente algoritmo [127]:
(1) ri(t+t) = ri(t) + vi(t)t+
t2
2
Fi(t)
mi
(2) vi(t+ t2 ) = vi(t) +
t
2
Fi(t)
mi
(3) ai(t+t) =
1
m
Fi(t+t)
(4) vi(t+t) = vi

t+
t
2

+
t
2
ai(t+t)
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Este método es explícito, de segundo orden en t, reversible en el tiempo, fácil de
implementar y requiere sólo una valoración de fuerza por time step. Además, la posición
y la velocidad se obtienen en el mismo paso de tiempo (t + t) ahorrando tiempo de
cómputo.
2.3.3. Time step
En cualquier método de integración, el time step (t) debe ser escogido cuidado-
samente, t debe ser mucho más pequeño que el tiempo que le toma a una partícula
desplazarse su propia longitud [60]. Si el time step es elegido demasiado grande puede
producir trayectorias que simulan pobremente el movimiento de los átomos, en cambio,
si se toma demasiado pequeño puede ser necesario correr más pasos de simulación, au-
mentando el tiempo de cómputo [90]. Para asegurar que las ecuaciones de Newton sean
resueltas correctamente el time step debe estar en el rango de femtosegundos (fs) [64].
2.3.4. Hamiltoniano extendido y termostato Nosé-Hoover
El Hamiltoniano es una constante de movimiento y la energía total se conserva cuan-
do las fuerzas entre las partículas son conservativas. Para un sistema real la cantidad
que aparece constante es la temperatura y por lo tanto el Hamiltoniano deja de ser
constante. Para desarrollar simulaciones a temperatura constante es necesario introdu-
cir un gran sistema que se comporte como un reservorio de calor o termostato, en este
caso el sistema se encuentra en el ensamble canónico (NVT), donde se mantienen
constantes el número de partículas, el volumen y la temperatura [59].
El reservorio de calor, o baño de calor, debe ser más grande que el sistema original
para que las uctuaciones de temperatura, causadas por la tranferencia de energía
debida a las colisiones de las partículas con las paredes que separa el baño de calor y el
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sistema considerado, puedan ser despreciadas. La temperatura del baño de calor debe
ser constante, esto es, igual a un valor dado.
Una manera para tratar la dinámica de un sistema en contacto con un reservorio es
incluyendo un termostato en el Hamiltoniano. Existen diferentes termostatos utilizados
en las simulaciones de dinámica molecular entre los que se encuentran el termostato de
Andersen, Berendsen, Nosé y Hoover [13, 26, 66, 113].
Shichi Nosé desarrolló una forma de dinámica molecular para generar el ensamble
canónico introduciendo un grado de libertad adicional s al Hamiltoniano, que actúa
como un termostato; de esta manera el Hamiltoniano es una cantidad constante. El Ha-
miltoniano propuesto por Nosé se denomina Hamiltoniano extendido y tiene la siguente
forma [114]:
HNose(r; p) =
NX
i=1
p2i
2mis2
+ V (ri) +
p2s
2Q
+ gkBT ln s
donde ps es el momento conjugado de s, kB es la constante de Boltzmann, T la tem-
peratura externa, g es un parámetro igual al número de grados de libertad del sistema
real y Q es un parámetro que se comporta como la masa asociada con el movimiento
de s teniendo unidades de energía por tiempo al cuadrado. El valor de Q determina
la eciencia del termostato, si es muy pequeño la distribución resultante puede no ser
canónica, en cambio si es demasiado grande las uctuaciones de la temperatura pueden
no ser amortiguadas. Los dos primeros términos del hamiltoniano extendido represen-
tan la energía cinética y potencial del sistema real y los últimos dos corresponden a la
energía cinética y potencial asociados con el termostato.
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El Hamiltoniano extendido genera las siguientes ecuaciones de movimiento [113]:
d
dt
ri =
@H
@pi
=
pi
mis2
dpi
dt
=  @H
@ri
=  @V (ri)
@ri
ds
dt
=
@H
@ps
=
ps
Q
dps
dt
=  @H
@s
=
P
i
p2i
mis2
  gkBT

s
Para obtener las ecuaciones de movimiento para el Hamiltoniano del sistema real es
necesario hacer las siguientes transformaciones [42]
p0 =
p
s
r0 = r
p0s =
ps
s
dt
dt0
= s
s0 = s
donde las variables primadas representan las variables del sistema real. De esta manera
las ecuaciones de movimiento son
dr0i
dt0
=
p0i
mi
dp0i
dt0
=  @V (ri)
@ri
  s
0p0sp
0
i
Q
ds
dt0
=
s2p0s
Q
dp0s
dt0
=
1
s
 
NX
i
p02i
mi
  gkT
!
  1
s
ds
dt0
p0s
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William G. Hoover [66] propuso la transformación  = s
0p0s
Q
para obtener
dr0i
dt0
=
p0i
mi
(2.2)
dp0i
dt0
=  @V (ri)
@ri
  p0i (2.3)
d
dt0
=
1
Q
 
NX
i
p02i
mi
  gkBT
!
(2.4)
donde  es llamado el coeciente de fricción del reservorio y determina que tan rápido
cambia la temperatura. El funcionamiento del baño de calor es controlado por la ecua-
ción 2.4, si la energía cinética es más grande que gkBT
2
, entonces  es positivo lo que
provoca fricción dentro del baño teniendo como consecuencia que los átomos disminu-
yan su energía cinética, en cambio, si la energía cinética es más baja que gkBT
2
, entonces
 es negativo dando como resultado un calentamiento en el baño, provocando que los
átomos se aceleren y aumenten su energía cinética. El conjunto de ecuaciones 2.2, 2.3
y 2.4 se conoce como el termostato Nosé-Hoover [53].
Para poder integrar las ecuaciones anteriores es necesario modicar el algoritmo
de Velocity Verlet para incorporar el termostato, el algoritmo modicado queda de la
siguiente manera [127]:
(1) ri(t+t) = ri(t) + vi(t)t+
t2
2

Fi(t)
mi
  (t)vi(t)

(2) vi(t+ t2 ) = vi(t) +
t
2

Fi(t)
mi
  (t)vi(t)

(3) (t+ t
2
) = (t) +
t
2Q
"
NX
i
miv
2
i (t)  gkBT
#
(4) (t+t) = (t+
t
2
) +
t
2Q
"
NX
i
miv
2
i (t+
t
2
)  gkBT
#
(5) vi(t+t) =
2
2 + (t+t)t

vi

t+
t
2

+
t
2
ai(t+t)

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En esta tesis se han realizado simulaciones de dinámica molecular en el ensamble
canónico y por lo tanto se ha utilizado el termostato Nosé-Hoover para mantener las
temperaura constante durante la simulación.
Capítulo 3
Potenciales interatómicos
3.1. Introducción
Las simulaciones de dinámica molecular nos permiten el cálculo de las trayectorias
de las partículas en el espacio fase a través de la integración de las ecuaciones de New-
ton. La precisión de estos cálculos depende de que tan exacto sean representadas las
interacciones entre los átomos del sistema estudiado. El realismo de las simulaciones
depende de la habilidad del potencial interatómico escogido para reproducir el compor-
tamiento del material bajo condiciones a las cuales la dinámica molecular se desarrolla.
Un potencial apropiado para las simulaciones de dinámica molecular debe incluir una
parte repulsiva a cortas distancias debida al traslape de las orbitas y una parte atractiva
a largas distancias debida a la dispersión de fuerzas. El modelo del potencial debe ser
capaz de reproducir y predecir las observaciones experimentales [128]. Los potenciales
desarrollados han sido ajustados a los valores experimentales de la constante de red,
energías de cohesión y constantes elásticas [94]. Para que un potencial interatómico sea
efectivo debe poseer las siguientes características [7]:
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a) Flexibilidad: La función pueda representar la interaccion de diferentes elementos
adecuando un conjunto de datos apropiado:
b) Exactitud: Reproducir las propiedades de interés tan reales como sea posible.
c) Transferibilidad: Puede ser usado para estudiar una variedad de propiedades en
diferentes entornos.
d) Eficiencia computacional: La evaluación de la función debe ser eciente y rápida,
dependiendo del tamaño del sistema y la escala de tiempo de interés.
Una gran variedad de potenciales interatómicos basados en la aproximación de Born-
Oppenheimer han sido desarrollados para modelar la física de diferentes clases de mate-
riales como metales, no-metales, semiconductores, etcétera [127]. En la siguiente sección
se mencionarán algunos de los potenciales utilizados en las simulaciones computaciona-
les.
3.2. Tipos de potenciales
Generalmente en la dinámica molecular los átomos o moléculas son representadas
como masas puntuales que interactúan a través del potencial, que depende de la sepa-
ración de las partículas. La energía potencial de un sistema clásico de N átomos puede
ser descrita por la contribución a pares, tripletes, etc [64].
V (R1; R2; :::; Rn) =
N 1X
i=1
NX
j=i+1
U(Ri;Rj) +
N 2X
i=1
N 1X
j=i+1
NX
k=j+1
U(Ri;Rj;Rk) + ::: (3.1)
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De esta expansión podemos separar los potenciales en dos clases: potenciales a pares
y potenciales de muchos cuerpos.
3.2.1. Potenciales a pares
Los potenciales que sólo dependen del módulo de la distancia interatómica
rij = jri   rjj se llaman potenciales a pares y tienen la siguiente forma [59]:
V (rij) =
NX
i=1
NX
j=i+1
Uij(rij) (3.2)
donde Uij representa el potencial actuando entre las partículas i y j. Existen varios po-
tenciales a pares usados comunmente en dinámica molecular, entre ellos se encuentran:
Potencial de esferas duras:
UHS(r) =
8><>:+1 r  0 r >  (3.3)
el cual describe la interacción de esferas rígidas de diámetro  experimentando colisiones
elásticas; este potencial fue el primero en ser utilizado en simulaciones de dinámica
molecular.
Potencial Lennard Jones (LJ):
ULJ(r) = 4

r
12
 

r
6
(3.4)
donde  es la escala de longitud de la interacción y  es la profundidad del pozo de
potencial. La parte atractiva, r 6, proviene de la fuerza de van der Waals, mientras la
parte repulsiva, r 12, no tiene signicado físico. Este potencial ha mostrado producir
buenos resultados en las propiedades de moléculas simétricamente esféricas, tales como
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Ar y CH3 [10].
3.2.2. Potenciales metálicos
Los potenciales a pares presentan limitaciones para representar adecuadamente las
interacciones entre las partículas de los metales de transición ya que la densidad elec-
trónica juega un rol importante en las propiedades físicas. Estas limitaciones se ven
reejadas al comparar ciertas propiedades experimentales como [90]:
1) La razón entre la energía cohesiva y la temperatura de fusión, Ec
kBT
, es subestimada.
En metales Ec
kBT
30 y Ec
kBT
10 para cálculos con potenciales a pares:
2) La razón entre la energía de formación de vacancia y la energía cohesiva, Ev
Ec
,
es sobrestimada. Esta razón está entre 1
4
y 1
3
para metales y aproximadamente 1 para
cálculos con potenciales a pares.
3) Se cumple la relación de Cauchy entre constantes elásicas, C12 = C44, la cual no
es el caso en sistemas metálicos.
Debido a que los potenciales a pares dependen sólo de la separación de las partí-
culas las interacciones en metales y aleaciones metálicas no pueden ser representadas
simplemente por interacciones a pares. Los efectos sobre un átomo causados por tener
más de un átomo alrededor de él son tomados en cuenta por la interacción de muchos
cuerpos. Para representar las interacciones entre partículas metálicas se hace uso de los
potenciales de muchos cuerpos, entre los que se han desarrollado los potenciales metá-
licos [127] que consisten de un potencial a pares más una parte que toma en cuenta la
densidad electrónica local alrededor del átomo en cuestión [59].
Existen diferentes tipos de potenciales metálicos que describen adecuadamente las
interacciones entre las partículas metálicas, entre los que se encuentran [127]:
a) Embedded atom model (EAM) el cual ha sido empleado en estudios de metales
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elementales y sus aleaciones.
b) Potencial Finnis-Sinclair para metales Bcc y metales nobles.
c) Potencial Sutton-Chen para metales Fcc.
d) Potencial Rai-Tabar-Sutton para aleaciones binarias de metales Fcc.
3.2.3. Potencial Sutton-Chen (SC )
Para simular el comportamiento de los metales Fcc puros, en los cuales no se cum-
ple la condición de Cauchy entre las constantes elásticas, ha sido utilizado el potencial
interatómico de Sutton y Chen. Este modelo se ha utilizado con éxito para simular la
dinámica y las características estructurales de metales puros [144, 160] y diversas alea-
ciones, tales como Au-Cu, Cu-Ag, Cu-Ni [144] y Pd-Pt [125] entre otras. Este potencial
está basado en el potencial de Finnis-Sinclair [49], que es derivado del modelo de tight-
binding, formado por una contribución a pares y una contribución debida a la densidad
electrónica. El potencial Sutton-Chen fue diseñado especícamente para ser usado en
simulaciones computacionales de nanoestructuras que involocran una gran cantidad de
átomos [7]. La forma funcional del potencial de Sutton-Chen es [8]:
HSC = "
"
1
2
X
i
X
j 6=i
V (rij)  c
X
i
p
i
#
; (3.5)
donde
V (rij) =

a
rij
n
y i =
X
j 6=i

a
rij
m
;
V (rij) es la contribución de la interacción repulsiva entre pares de átomos separados a
una distancia rij, i representa la medida de la densidad electrónica local del i-ésimo
sitio, " es una cantidad con dimensiones de energía, a es un parámetro con dimensiones
de longitud que normalmente es la constante de la red, rij es la distancia entre el
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átomo i y el átomo j, m y n son enteros positivos, siendo n más grande que m, de
tal manera que el producto nm sea el entero cercano a 18
B
E
donde 
 es el volumen
atómico, B es el módulo en bulto y E es la energía cohesiva [127]. Dados m y n, c
queda determinada por las condiciones de la red en equilibrio. El término de la raíz
cuadrada del potencial SC incorpora una contribución atractiva de muchos cuerpos que
se deriva del potencial Finnis-Sinclair. Este modelo de potencial ha demostrado poder
describir características estáticas y dinámicas de metales nobles y de transición, tales
como módulos de bulto y constantes elásticas [157], mostrando buenas aproximaciones
con los resultados experimentales. Los parámetros para el potencial desarrollado por
Sutton y Chen para los 10 metales fcc son dados en la tabla 3.1 [8]. Estos parámetros
fueron obtenidos experimentalmente haciendo ajustes entre las energías cohesivas y los
parámetros de red.
Elemento m n " (eV) c
Ni 6 9 1.5707x10 2 39.432
Cu 6 9 1.2382x10 2 39.432
Rh 6 12 4.9371x10 3 144.41
Pd 7 12 4.1790x10 3 108.27
Ag 6 12 2.5415x10 3 144.41
Ir 6 14 2.4489x10 3 334.94
Pt 8 10 1.9833x10 2 34.408
Au 8 10 1.2793x10 2 34.408
Pb 7 10 5.5765x10 3 45.778
Al 6 7 3.3147x10 2 16.399
Tabla 3.1: Parámetros del potencial Sutton-Chen para los 10 metales fcc.
3.2.4. Parámetros cuánticos para el potencial Sutton-Chen
Los parámetros del potencial SC producen a una descripción exacta de muchas
características de metales y de sus aleaciones, pero no incluyen la descripción cuántica
de los fonones. Çagin et al. [124] hicieron correcciones cuánticas al potencial SC para
Capítulo 3. Potenciales interatómicos 39
Elemento m n " (eV) c
Ni 5 10 7.3767x10 3 84.745
Cu 5 10 5.7921x10 3 84.843
Rh 5 13 2.4612x10 3 305.499
Pd 6 12 3.2864x10 3 148.205
Ag 6 11 3.9450x10 3 96.524
Ir 6 13 3.7674x10 3 224.815
Pt 7 11 9.7894x10 2 71.336
Au 8 11 7.8052x10 2 53.581
Tabla 3.2: Parámetros del potencial Sutton-Chen Cuántico.
considerar la energía del punto cero (ZPE). Esto le permite al potencial ser más útil en
calcular las propiedades dependientes de la temperatura y propiedades experimentales
adicionales. Esta nueva versión del potencial SC es llamada el potencial Sutton-Chen
cuántico (Q-SC). Los parámetros cuánticos para el potencial Sutton-Chen son dados en
la tabla 3.2 [83].
Los parámetros cuánticos para el potencial Sutton-Chen fueron optimizados pa-
ra describir constantes de red, energías cohesivas, módulos de bulto, constantes elási-
cas, dispersión de fonones, energías de formación de vacancias y energías superciales
[83]. Además describen defectos y propiedades superciales mientras que conservan una
buena exactitud con las propiedades elásticas y dan resultados exactos para el estado
líquido. Los resultados son más cercanos a los valores experimentales utilizando los pa-
rámetros cuánticos en comparación con los parámetros originales dados por Sutton y
Chen (Tabla 3.1) [80].
3.2.5. Potencial Ra-Tabar-Sutton
Para modelar la interacción atómica en aleaciones de elementos A y B de metales
fcc, se ha generalizado más a fondo el potencial Sutton-Chen en la forma conocida como
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el potencial Ra-Tabar-Sutton [126]. La forma básica de este potencial es dada por
HRTS =
1
2
X
i
X
j 6=i
V (rij)  dAA
X
i
pi
q
Ai   dBB
X
i
(1  pi)
q
Bi ;
con
V (rij) = pipjV
AA(rij) + (1  pi)(1  pj)V BB(rij) +
[pi (1  pj) + pj (1  pi)]V AB(rij);
Ai =
X
j 6=i
A(rij) =
X
j 6=i

pj
AA(rij) + (1  pj)AB(rij)

;
Bi =
X
j 6=i
B(rij) =
X
j 6=i

(1  pj)BB(rij) + pjAB(rij)

;
donde los sitios ocupados por el operador pi son denidos como
pi =
8><>: 1 si el sitio i es ocupado por un átomo A0 si el sitio i es ocupado por un átomo B
Las funciones V AA; V BB; V AB; AA; BB y AB son denidas de la siguiente manera
V AA(r) = "AA

aAA
r
nAA
; V BB(r) = "BB

aBB
r
nBB
; V AB(r) = "AB

aAB
r
nAB
AA(r) =

aAA
r
mAA
; BB(r) =

aBB
r
mBB
; AB(r) =

aAB
r
mAB
Las constantes dAA y dBB son denidas como
dAA = "AAcAA , dBB = "BBcBB
Los parámetros "AA; "BB; cAA; cBB; aAA; aBB; mAA; mBB; nAA y nBB representan
Capítulo 3. Potenciales interatómicos 41
los parámetros del potencial SC o Q-SC para metales puros A y B. Los parámetros
restantes, "AB, aAB; mAB y nAB, son determinados suponiendo que las funciones pueden
ser expresadas como sigue:
V AB = (V AAV BB)1=2 , AB = (AABB)1=2
Esto nos lleva a las expresiones de los parámetros restantes que se determinan usando
la regla de mezclas, la cual hace uso de la media geométrica para los parámetros de
energía y la media aritmética para los parámetros de longitud.
mAB =
1
2
 
mAA +mBB

aAB =
 
aAAaBB
 1
2
nAB =
1
2
 
nAA + nBB

"AB =
 
"AA"BB
 1
2
La ventaja de este potencial es que todos los parámetros para las aleaciones pueden
ser obtenidos de los parámetros de los metales Fcc dados por Sutton y Chen. En esta
tesis se ha utilizado el potencial de Ra-Tabar-Sutton con párametros cuánticos para
representar las interacciones entre los átomos de las aleaciones metálicas estudiadas.
Capítulo 4
Metodología
4.1. Introducción
A partir de los años 50's, con el desarrollo de los computadores digitales aplicados
a la resolución de problemas cientícos, se ha introducido una nueva metodología de
investigación cientíca: la simulación computacional. La simulación computacional ha
sido un método alternativo a los modos convencionales de hacer ciencia que ha ejercido
un gran impacto en todos los campos de la ciencia. El objetivo de las simulaciones
computacionales es resolver los modelos teóricos propuestos, mediante la resolución
numérica de las ecuaciones involucradas. Los elementos necesarios para desarrollar una
simulación computacional son:
1. Inicialización: Elegir el ensamble y el potencial de interacción, especicar las
condiciones iniciales de las variables involucradas (posiciones de las partículas,
temperatura, time step, etc.)
2. Generación de las conguraciones : Se obtienen integrando las ecuaciones de mo-
vimiento por medio de métodos numéricos.
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3. Análisis de los resultados : Con la información adquirida se evalúan las propiedades
físicas tomando promedios temporales sobre las diferentes conguraciones. Si el
sistema tiene un comportamiento ergódico, los valores promedio obtenidos durante
un tiempo sucientemente largo corresponden a los promedios termodinámicos.
4.2. Implementación de las simulaciones
Para desarrollar una simulación de dinámica molecular es necesario contar con un
modelo del sistema con la estructura que se desea analizar. Los sistemas iniciales uti-
lizados para el desarrollo de las simulaciones corresponden a geometrías icosaedrales y
cuboctaedrales perfectas 1. Un cuboctaedro esta formado por ocho caras triangulares y
seis caras cuadradas unidas por 24 bordes y 12 vértices, en cambio, un icosaedro es una
gura geométrica cuasiesférica muy compacta compuesta por 20 unidades tetraedrales
fcc distorcionadas que estan unidas en el centro y exponiendo 20 caras <111 >. Estas
geometrías pueden ser consideradas como una cebolla 2 formada por varias capas con-
céntricas, donde el número de capas dene el orden de la partícula. Para las geometrías
icosaedral y cuboctaedral el número de átomos en cada capa es igual.
Para los sistemas de Au-Pd son utilizadas geometrías cuboctaedrales compuestas
por 561 átomos y geometrías icosaedrales compuestas por 923 átomos 3, en ambos ta-
maños son analizadas las concentraciones de Au (Au100%Pd0%), Au3Pd (Au75%Pd25%),
AuPd (Au50%Pd50%), AuPd3 (Au25%Pd75%) y Pd (Au0%Pd100%). La gura 4.1 muestra
algunas de las conguraciones iniciales utilizadas.
Los sistemas iniciales utilizados para Au-Cu corresponden a partículas con geometría
1Esto signica que todas las distancias entre los primeros vecinos son iguales, independientemente
si se tienen pares A-A, B-B, o A-B.
2No esférica en este caso.
3Que corresponden al orden 5 y 6 respectivamente.
Capítulo 4. Metodología 44
Figura 4.1: Conguraciones iniciales de Au-Pd, se muestran las partículas cuboctaedrales de AuPd y Pd de 561 átomos
y las partículas icosaedrales de Au y Au3Pd de 923 átomos.
cuboctaedral compuestos por 561, 1415, 3871, 6525 y 10179 átomos 4. Cada una de
estas partículas se generaron en las concentraciones de Au, Au3Cu, AuCu, AuCu3
y Cu, gura 4.2. La distribución de los átomos en todas las aleaciones fue generada
aleatoriamente para todas las concentraciones, tales que las dos especies atómicas fueran
distribuidas uniformemente a lo largo de las partículas con una distancia de 2.88 Å entre
los primeros vecinos.
Figura 4.2: Conguraciones iniciales utilizadas en la serie de calentamiento. Las imágenes corresponden a las partículas
de Cu de 561 átomos, AuCu3 de 1415 átomos, Au3Cu de 3871 átomos, AuCu de 6525 átomos y Au de 10179 átomos
respectivamente.
Una vez conocidas las posiciones atómicas y las estequiometrías de cada sistema
se desarrolla un conjunto de simulaciones, las cuales se denominarán serie de calen-
tamiento y serie de enfriamiento, donde fueron eliminados el momento lineal y
angular de las partículas. Las simulaciones se realizan mediante el método de dinámica
molecular usando el programa DL_ Poly en la versión 2.14 que permite simular siste-
4Que corresponden al orden 5, 7, 10, 12 y 14 respectivamente.
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mas en distintos ensambles estadísticos a través de distintos potenciales de interacción
[51].
La interacción de los átomos para los sitemas Au-Pd se lleva a cabo a través del
potencial Sutton-Chen haciendo uso de parámetros clásicos, mientras que para el sis-
tema Au-Cu se han utilizando parámetros cuánticos, los valores de ambos parámetros
son dados en el capítulo 3. Para la eciencia en el tiempo de cómputo se ha tomado
una distancia de corte de 7 Å para las interacciones atómicas y para la integración
numérica de las ecuaciones de movimiento se utiliza un paso de tiempo de 1.5 fs para
los sistemas de Au-Cu y para los sistemas icosaedrales de Au-Pd, mientras que para
los sistemas cuboctedrales de Au-Pd se utilizó un paso de tiempo de 1.4 fs. Además, la
simulación se realiza a temperatura constante usando el ensamble NVT basado en la
dinámica de Nosé-Hoover para un apropiado control de la temperatura. No se utiliza
condición de frontera en ninguna de las dimensiones, de tal manera que la supercie
de la partícula es libre. Todas las trayectorias atómicas fueron obtenidas mediante la
solución numérica de las ecuaciones de movimiento de Newton mediante el algoritmo
de Velocity Verlet. En cada simulación se utilizaron 3.5 106 pasos en total con 1 106
pasos para equilibrar el sistema; siendo el tiempo total en cada simulación de 5.25 ns
para los sistemas de Au-Cu y para los sistemas icosaedrales de Au-Pd, mientras que
para los sistemas cuboctaedrales de Au-Pd el tiempo de cada simulación fue de 4.9
ns. Cada partícula fue equilibrada en cada temperatura para evitar uctuaciones de la
energía conguracional durante 150 ps. Para el análisis se recolectaron 500 muestras
de los valores promedio en intervalos de 10.5 ps para cada una de las partículas con
el n de estudiar el comportamiento de las propiedades de interés así como distinguir
las diferentes morfologías que adoptan en función de la temperatura, composición y
tamaño.
La serie de calentamiento se inicia a la temperatura de 300K, incrementando la
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temperatura 20K para cada posterior simulación. La temperatura máxima para las
partículas de Au-Pd es de 1000K mientras que para las partículas de Au-Cu la tempe-
ratura se incrementa hasta sobrepasar 200K la temperatura de fusión de cada partícula
5. Una vez alcanzada la temperatura máxima determinada para cada partícula se ini-
cia la serie de enfriamiento, decrementando la temperatura en intervalos de 20K hasta
alcanzar 300K bajo los mismos parámetros y condiciones utilizadas en la serie de calen-
tamiento. Las conguraciones líquidas al nal de las series de calentamiento previamente
calculadas son utilizada como la conguración inicial para la serie de cristalización. Esta
opción de tomar la conguración nal de la serie de calentamiento es arbitraria pero
no incorrecta, en el sentido de que cualquier conguración obtenida en el equilibrio
térmico sería igualmente útil, puesto que en las temperaturas altas los átomos no están
limitados a los sitios de la red en equilibrio, la forma de la partícula está cambiando
constantemente, y cualquier conguración típica, incluyendo la última conguración de
la corrida anterior, puede ser utilizada sin producir cálculos erróneos. Sin embargo, se
sabe que diversas conguraciones iniciales en un estado fundido pueden llevar a dife-
rencias signicativas en la temperatura de cristalización y en la conguración nal de
la corrida (véase, por ejemplo, la referencia [106]).
4.3. Métodos de análisis
Una vez que las simulaciones han terminado, las trayectorias generadas (posiciones
y velocidades) son almacenadas, estas trayectorias son usadas para calcular algunas
cantidades físicas en función de la temperatura, tales como la energía potencial promedio
por átomo, capacidad caloríca, coeciente de difusión, parámetro de orden global y
local, etc.
5Aproximadamente 1260K como temperatura máxima.
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Una de las metas de esta tesis es la de identicar los cambios estructurales que
se presentan en las partículas en función de la temperatura, tamaño y composición
estequiométrica; además de identicar las temperaturas de fusión y cristalización. La
temperatura de transición de fase es identicada por el estudio de la variación de las
propiedades termodinámicas como la energía potencial, capacidad caloríca y algunas
propiedades estructurales como el parámetro de orden. Esto requiere diferentes métodos
de análisis para lograr el objetivo, en las siguientes secciones se describen los métodos
utilizados para el análisis de las partículas.
4.4. Curvas calóricas
La energía es uno de los conceptos más usados en la ciencia. Una vez que la energía
es medida en los diferentes estados termodinámicos de las corridas, se puede construir
la curva calórica E(T), que es la relación entre la temperatura y la energía [137]. La
curva calórica nos ayuda a determinar el rango de temperatura en la cual se presenta la
transición de fase, que corresponde al cambio en la pendiente de la curva calórica, debido
a la perdida de la estructura cristalina. Sin embargo este método no es conveniente para
una estimación conable de la temperatura de fusión o cristalización.
4.5. Capacidad caloríca
El cálculo de la capacidad caloríca presenta más problemas que el cálculo de la
energía. Existen dos métodos para evaluar la capacidad caloríca en el ensamble ca-
nónico; uno de ellos es diferenciar numérica o analíticamente la curva de la energía en
función de la temperatura, esto es
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Cv =

@E
@T

V
En el segundo método se hace uso de las uctuaciones de la energía para evaluar la
derivada analíticamente a través de la mecánica estadística por medio de [60]
CV =
1
kBT 2


(E)2

(4.1)
donde


(E)2

es la uctuación cuadrática media de la energía denida como


(E)2

=


(E   hEi)2
Se puede obtener una forma alternativa expandiendo el cuadrado en la ecuación anterior


(E)2

=


E2
  hEi2
De esta manera la capacidad caloríca puede ser calculada a través de
Cv(T ) =
hE2i   hEi2
kBT 2
(4.2)
El valor calculado por este método es más exacto que diferenciando la curva calórica
[155]. La curva de la capacidad caloríca presenta un pico en la región de la transición
entre la fase sólida y líquida, que es debido a la uctuación de la energía potencial [112].
La temperatura de cristalización Tc se ha determinado a través de la curva de la
capacidad caloríca obtenida con la ecuación 4.2, ha sido tomada como la temperatura
en la cual la capacidad caloríca es máxima.
Capítulo 4. Metodología 49
4.6. Difusión
A través de la medida del coeciente de difusión es posible identicar las transiciones
de fase, ya que el coeciente de difusión es cercano a cero para la fase sólida y se
incrementa abruptamente al presentarse la fase líquida.
El coeciente de difusión fue calculado utilizando la relación de Einstein [10],
2tD =
1
3
< jri(t)  ri(0)j2 >; (4.3)
donde ri(t) es la posición de la partícula, t es el tiempo que le toma a la partícula
posicionarse en su nuevo lugar y D es el coeciente de difusión.
4.7. Parámetro de orden orientacional
Para medir el grado de cristalinidad de las partículas en función de la temperatura,
se ha utilizado el parámetro de orden orientacional. Los valores de este parámetro
desaparecen en la fase líquida y tiene valores determinados para cada estructura en la
fase sólida. El parámetro de orden orientacional es dependiente del vector rij, llamado
enlace, que junta dos partículas vecinas. Las partículas vecinas son identicadas como
aquellas que se encuentran dentro de un radio de corte rcut para la partícula i. El radio de
corte fue determinado por el valor del primer mínimo entre el primero y el segundo pico
en la gráca de distribución radial a 300K para cada uno de los casos analizados. La
orientación del enlace queda especicado por los ángulos azimutal '(r) y polar (r) en un
marco de referencia dado. Considerando los armónicos esféricos Ylm(rij) = Ylm(ij; 'ij)
podemos caracterizar la estructura local alrededor de la partícula i por medio de
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qlm(i) =
1
N
nb
(i)
Nnb(i)X
j=1
Ylm(rij): (4.4)
donde Nnb es la suma de los enlaces que la partícula i tiene con sus vecinos. Para hacer
que los enlaces sean independientes de la dirección, se han utilizado solo valores pares
para l en los armónicos esféricos, ya que son invariantes bajo inversión.
Para obtener el parámetro de orden global se calcula el promedio de los qlm(i) sobre
todas las partículas
Qlm =
NP
i=1
Nnb(i)qlm(i)
NP
i=1
Nnb(i)
:
Se construye un invariante de segundo orden para evitar dependencia con respecto
al marco de referencia
Ql =
 
4
2l + 1
lX
m= l
jQlmj2
! 1
2
;
Para los valores de l>0 los valores de Ql en estado líquido tienden a cero para
todas las estructuras mientras que en estado sólido los Ql son diferentes de cero y
dependen de la estructura cristalina [149], los valores cercanos a cero son una señal de
la transición de fase. El parámetro de orden global nos permite identicar la estructura
de la partícula por medio de una descripción estadística, promediando el valor de Ql
evaluado en un determinado paso de tiempo, ya que cada estructura cristalina tiene
una distribución única [34, 146]. Los valores del parámetro de orden orientacional para
diferentes estructuras ideales son mostrados en la tabla 4.1 y en la gura 4.3 se muestran
las estructuras ideales fcc, hcp e icosaedral.
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Estructura Q4 Q6
fcc 0.191 0.5745
hcp 0.097 0.485
Dh 0.053 0.43
Ih 0.0 0.663
Líquido 0 0
Tabla 4.1: Valores del parámetro de orden obtenidas a partir de partículas ideales tomando en cuenta sólo el enlace con
los primeros vecinos [152].
Figura 4.3: Representación de las estructuras ideales hcp, fcc e icosaedral. La estructura hcp tiene una secuencia de planos
ABAB... (representados por esferas amarillas y grises respectivamente) mientras la estructura fcc tiene una secuencia
ABCABC, siendo el plano C (esferas rojas) lo que las hace diferentes.
Como se mencionó, los valores presentados son obtenidos de estructuras ideales to-
mando sólo los primeros vecinos para el cálculo de los parámetros de orden orientacional
Q4 y Q6. La diferencia entre los valores se debe al acomodo de los átomos en cada es-
tructura. En la gura 4.3 se puede distinguir en que se diferencían las estructuras fcc y
hcp, como se puede ver se distinguen por la disposición de las capa A y C respecto a la
del centro, B. La estructura hcp es el resultado del apilamiento de átomos en secuencia
ABAB.., mientras que la estructura fcc resulta de un apilamiento ABCABC.. [84]. Por
otro lado un icosaedro es una gura geométrica cuasiesférica muy compacta compues-
ta por 20 unidades tetraedrales fcc distorsionadas, unidas en el centro, exponiendo 20
caras < 111 >. Mantiene una simetría fcc pero la distancia entre los átomos de una
misma capa es diferente a la distancia entre los átomos de dos capas adyacentes, de
esta forma los átomos están dislocados de sus posiciones ideales cuando es compara-
do con una estructura fcc, lo que provoca una gran tensión interna en los átomos. El
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icosaedro es una geometría energéticamente favorable para pequeñas partículas donde
un gran porcentaje de átomos se encuentra en la supercie y la tensión interna no es
signicativa [40].
Debido a que al aumentar la temperatura la estructura cristalina es distorsionada
por las vibraciones térmicas de los átomos, que dan como resultado cambios en los
valores de Ql, se ha propuesto un rango de valores para determinar la estructura de la
partícula cuando pierde sus posiciones ideales. Los rangos de valores para determinar la
estructura son dados en la tabla 4.2, estos rangos fueron obtenidos tomando en cuenta
la distorsión del arreglo de átomos causada por la temperatura.
Estructura intervalo Q4 intervalo Q6
fcc 0.125 < Q4  0.19 0.489 < Q6  0.575
hcp Q4 < 0.125 0.32 < Q6  0.489
Ih Q4  0.09 Q6  0.22
Líquido Q6 < 0.09
Tabla 4.2: Intervalos para determinar la estructura global. Los cálculos son hechos tomando en cuenta sólo los primeros
vecinos.
Se aprecia que los valores dados en la tabla 4.2 dieren de los valores de las estructu-
ras ideales dados en la tabla 4.1, estas diferencias son debido a que las estructuras fcc y
hcp cuando son relajadas sufren pequeñas distorciones que afectan de modo insignican-
te los valores del parámetro de orden global, en cambio el icosaedro sufre el reacomodo
de los átomos que tienen una gran tensión interna provocando distorsiones que afectan
la distancia entre los átomos vecinos de la misma capa. La gura 4.4 muestra la grácas
de la función de distribución radial para el icosaedro ideal y relajado comparado con el
cuboctaedro que posee una estructura fcc (en ambos casos se han utilizado partículas
de oro con 2.88 Å de separación entre primeros vecinos). Se aprecia que las distancias
de los primeros y segundos vecinos para el icosaedro relajado se localizan a distancias
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similares a la estructura fcc. La diferencia entre el número de enlaces en el icosedro
hace que el valor de Q6 pase de 0.663 para la estructura ideal, donde se tienen 7 átomos
como primeros vecinos a una distancia de 2.88 Å, a 0.169 6 para la estructura relajada
donde se tienen 12 vecinos a una distancia de 2.82 Å.
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Figura 4.4: Comparación de la gráca de la función de distribución radial para el icosaedro ideal y relajado vs el
cuboctaedro. Los primeros y segundos vecinos para el icosaedro ideal se encuentran a 2.88 Å y 3.04 Å respectivamente.
Se aprecia que el comportamiento para el icosaedro relajado es similar al comportamiento de la estructura fcc, estando
el primer vecino a 2.82 Å y el segundo a 4.174 Å.
En los párrafos anteriores se ha descrito como calcular la cristalinidad de un sistema
de partículas, ahora nos interesa determinar el entorno cristalino en el cual un átomo se
encuentra embebido. Para hacer esta identicación se hace uso del parámetro de orden
orientacional denido en la ecuación 4.7. De la ecuación anterior se puede construir un
invariante local para evitar dependencia con respecto al marco de referencia y de esta
manera obtener la expresión para determinar el parámetro de orden local ql para la
partícula i.
6En la literatura se ha reportado el valor de 0.17 para el icosaedro relajado [107].
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ql(i) =
 
4
2l + 1
lX
m= l
jqlm(i)j2
! 1
2
(4.5)
A diferencia del parámetro de orden global que desaparece en el estado líquido, el
parámetro de orden local tiene valores diferentes de cero, tanto en el estado sólido como
en el líquido. La razón de que el parámetro de orden global, digamos Q6, desaparece en
el estado líquido es que todos los qlm(i) se suman incoherentemente. Al igual que Ql,
ql tiene valores característicos para cada estructura que permiten identicar el entorno
local de cada átomo. Los intervalos propuestos para identicar la estructura cristalina
de las partículas de acuerdo a los parámetro de orden local q4 y q6 se dan en la tabla
4.3.
Estructura intervalo q4 intervalo q6
fcc 0.146  q4 0.489 < q6  0.6
hcp q4  0.146 0.32 < q6  0.489
Ih 0.082  q4 0.6 < q6  0.663
Tabla 4.3: Intervalos para determinar el entorno local de los átomos. Los cálculos son hechos tomando en cuenta sólo los
primeros vecinos.
Por lo tanto, dependiendo de que intervalos satisfagan los valores de cada partícula,
esta puede tener una estructura fcc o hcp, o en su caso un átomo puede estar embebido
en un entorno local fcc o hcp. Sin embargo, debido a que el icosaedro no es una estructura
periódica que pueda llenar completamente el espacio, a las partículas o átomos que estén
dentro de este intervalo se denotarán como partículas o átomos con simetría Ih.
En los posteriores capítulos de la tesis se hará uso del parámetro de orden glo-
bal y local para medir la cristalinidad de las nanopartículas estudiadas así como para
determinar el entorno local de los átomos que conforman las partículas en cada caso
particular.
Capítulo 5
Sistema AuPd
En este capítulo se presentan los resultados obtenidos en el análisis de las partículas
de AuPd, Au3Pd y Au estudiadas por medio de la dinámica molecular, ya que sólo
estas muestran la transición sólido-líquido en el rango de temperaturas utilizadas en las
simulaciones desarrolladas.
5.1. Resultados
Durante las últimas tres décadas se ha demostrado gran interés en la investigación
de la fusión de partículas de tamaño nanométrico, principalmente en el área de las
simulaciones computacionales así como en el área experimental. En el campo de la in-
vestigación experimental es importante conocer el estado térmico de las partículas libres
en diversas temperaturas, pero quizás, el interés principal es obtener una interpretación
más fundamental del fenómeno de fusión, tanto para el material en bulto como para los
sistemas nitos. En las últimos años se han desarrollado teorías fundamentales sobre la
fusión de nanopartículas [25, 29, 33, 87] y un gran número de simulaciones computacio-
nales han conrmado las teorías propuestas [12, 86, 104, 111]. Uno de los resultados más
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importantes observados en el estudio de nanopartículas es la reducción de la tempera-
tura de fusión con el tamaño. Este resultado ha sido comprobado experimentalmente
varias veces para partículas soportadas [30, 89] y ha sido visto en muchas simulaciones
computacionales [77, 158].
Las temperaturas de fusión y cristalización de las partículas estudiadas son mostra-
das en la tabla 5.1, estas temperaturas fueron obtenidas por medio del análisis de la
capacidad caloríca como se describió en el capítulo 4.
Temperaturas de fusión y cristalización (K)
hhhhhhhhhhhhhhhhhhhhComposición
Número de átomos
561-Fusión 561-Crist. 923-Fusión 923-Crist.
Au50%Pd50% 900 10 780 10 1000 10 840 10
Au75%Pd25% 800 10 660 10 860 10 700 10
Au 680 10 520 10 680 10 580 10
Tabla 5.1: Temperaturas de fusión y cristalización de las partículas analizadas. Se observa el incremento de la temperatura
de fusión con el incremento en el tamaño para cada concentración.
Como se aprecia en la tabla, las temperaturas de fusión de las partículas son menores
a las reportadas para el material en bulto, en la gura 5.1 se muestra el comportamiento
de la temperatura de fusión en función al porcentaje de Au presente en las partículas.
Se observa que existe una relación cuasi-lineal de la temperatura de fusión y la concen-
tración de Pd y dependencia de la temperatura de fusión con el tamaño.
Las curvas calóricas resultantes son mostradas en la gura 5.2, donde la transición
de fundido y cristalización se pueden situar para cada caso. Según lo esperado, las tem-
peraturas de fusión y cristalización corresponden a los valores de la temperatura donde
las curvas muestran una discontinuidad pronunciada y dependen de las concentraciones
relativas de la especie atómica.
Las estructuras nales resultantes a 300K se muestran en la gura 5.3 para las
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Figura 5.1: Temperatura de fusión en función del porcentaje de Au para los sistemas estudiados. Se aprecia el incremento
de la temperatura de fusión con el tamaño de la partícula, y con el aumento en el porcentaje de paladio.
diferentes concentraciones relativas de Au-Pd, donde se observa que las estructuras re-
solidicadas de las partículas monometálicas puras presentan geometrías bien denidas.
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Figura 5.2: Curvas calóricas obtenidas por medio de dinámica molecular para las diferentes partículas simuladas. Líneas
continuas: serie de calentamiento, líneas punteadas: serie de cristalización. Los cambios bruscos de pendiente en las curvas
indican las transiciones de fusión y cristalización. Los puntos a 300K en las series de cristalización corresponden a la
estructuras que se muestran en la Figura 5.3.
Para investigar los detalles de los arreglos atómicos, se calculó el valor del parámetro
de orden q6 , denido en el capítulo 4. En base a los valores de q6, los átomos en las
partículas fueron identicados según su estructura local; así, es posible distinguir los
átomos con un entorno fcc de aquellos con un entorno hcp o con simetría Ih, esto se
demuestra en la gura 5.4.
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Figura 5.3: Partículas cristalizadas a 300K. Para las partículas de Pd y Au puros de 923 átomos la geometría icosaedral
está muy bien denida, mientras que las aleaciones presentan formas más complicadas. Se puede observar la tendencia
de los átomos de Au para ocupar la supercie de la partícula. Las conguraciones en la la superior corresponden a las
partículas de 561 átomos, y los de la la inferior corresponden a las partículas de 923 átomos. a y f : Au. b y g: Au3Pd.
c y h: AuPd. d e i: AuPd3. e y j: Pd.
En las partículas de Au y de AuPd, la estructura es formada por grupos de -
las formadas por átomos con entorno hcp (esferas rojas en la gura) alternando con
grupos paralelos de átomos con entorno fcc (esferas grises), el apilamiento de átomos
con entorno hcp embebidos entre átomos con entorno fcc ha sido observado por me-
dio de micrografías de HRTEM por José-Yacamán et al.[75] en partículas de AuPd de
aproximadamente 4 nm que corresponde a la partícula de 923 átomos, gura 5.5. Esta
evidencia experimental avala los cálculos teóricos que predicen la observación de planos
de átomos con entorno hcp intercaladas entre planos de átomos con entorno fcc.
En el sistema Au3Pd, la partícula es estructurada en varias regiones fcc separadas
por fronteras hcp. Para todas las partículas de 561 átomos simuladas en este estudio,
las geometrías formadas después de cristalizar dieren de resultados reportados ante-
riormente de la cristalización de nanopartículas más grandes de oro, donde la mayor
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Figura 5.4: Análisis del parámetro de orden local de las partículas cristalizadas a 300K. Aquí, el color de las esféras
representa diferentes valores de parámetro de orden local q6. Esferas grises representan los átomos con un entorno fcc,
esferas rojas átomos en un entorno hcp, las esféras en color azul representan átomos con simetría Ih, y las esferas verdes
indican que los átomos no tienen un entorno denido. Las conguraciones en la la superior corresponden a las partículas
de 561 átomos, y los de la la inferior corresponden a las partículas de 923 átomos. a y f : Au. b y g: Au3Pd. c y h:
AuPd. d e i: AuPd3. e y j: Pd.
parte de las partículas cristalizadas lograron una geometría icosaedral. Para la nanopar-
tícula de oro de 923 átomos, en contraste con la partícula de 561 átomos, la geometría
resultante después de cristalizar es de hecho icosaedral. Las corridas para la partícula
de paladio de 923 átomos dieron también un icosaedro como geometría nal debido a
que la temperatura máxima utilizada en las simulaciones no fue suciente para fundir-
la, pero para las aleaciones de Au3Pd y AuPd de 923 átomos las geometrías nales se
asemejaron a las obtenidas en los sistemas de 561 átomos. Esto se puede pensar como
evidencia de que la geometría nal de las nanopartículas y la estructura local después
de que la partícula está formada se puede determinar por lo menos en una cierta parte
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Figura 5.5: Izquierda: La partícula mostrada en la imagen de HRTEM tiene una región disociada con ordenamiento
hcp en el centro. Derecha: Partícula de AuPd obtenida a través de dinámica molecular en la serie de cristalización, se
observan los planos hcp (esferas rojas) en el centro de la partícula. Imagen de HRTEM obtenida de [75].
por la concentración relativa de las especies. De hecho, de la comparación de las guras
5.3 y 5.4 se puede observar que las nanopartículas que son formados por bandas de
átomos fcc que se alternan con bandas de átomos hcp su supercie es más áspera que
en las partículas sin bandas alternadas. Un aspecto similar de los planos fcc embebi-
dos sobre estructuras hcp y de planos hcp en estructuras fcc fue reportado y discutido
previamente por Chushak y Bartell [38]. La estructura nal de las partículas bimetá-
lica muestran en las dos últimas capas una gran cantidad de defectos; por ejemplo, se
pueden identicar las vacancias que producen tensión alrededor de los átomos vecinos,
también se identican torceduras y bordes. Se cree que esos defectos son el resultado
del stacking faults 1 en los átomos de las capas internas de la partícula.
5.2. Comparaciones entre DM y TEM
A partir de las posiciones atómicas de las estructuras nales obtenidas en las si-
mulaciones de dinámica molecular fueron calculadas las correspondientes imágenes de
1Un stacking fault es un defecto en los planos de una region local de un cristal donde la secuencia
regular de los planos de la red han sido interrumpidos [16].
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TEM simulado para diversas orientaciones de la muestra con respecto al haz electrónico,
algunos resultados son presentados en la gura 5.6. Se eligió particularmente el caso de
AuPd de 923 átomos puesto que, como se observa en la gura 5.3, ésta es una de las
partículas simuladas con una geometría menos denida, y con vacancias y exceso de Au
en la supercie. Para la orientación mostrada en la gura 5.6a, la imagen simulada de
TEM resultante y su correspondiente FFT 2 (que muestran periodicidades en la imagen)
se muestran en las imágenes b y d de la gura 5.6, respectivamente.
Figura 5.6: (a) Conguración nal de la partícula AuPd de 923 átomos, donde la rugosidad de la supercie puede ser
notada, (b) Correspondiente imagen de TEM simulada; (c) superposición de partes a y b, (d) Patrón de difracción
calculado con FFT para la partícula simulada, (d) Imagen TEM de una partícula real de un tamaño similar a la de la
partícula simulada que muestra el mismo tipo de características en la supercie.
La imagen simulada de TEM fue tomada con el desenfoque de Scherzer (- 405.45 Å),
a un voltaje de 400 KeV, con una aberración esférica de 1 milímetro, y una expansión
de desenfoque de 38 Å. La variación en el contraste de la imagen fue controlada por un
pequeño ángulo de inclinación , que para la imagen mostrada en la gura fue jada en
 = 0.72°. Bajo estas condiciones, las variaciones de contraste producen columnas de
átomos en blanco y negro que se observan claramente en las imágenes; estas variaciones
pueden ser consideradas como debidas a las variaciones del espesor de las columnas
atómicas y corresponden a la rugosidad supercial con vacancias y sitios de pliegue
como los que se muestran en los modelos, como se puede ver en la gura 5.6 c construida
por el traslape de las imágenes a y b de la gura 5.6. La gura 5.6 e reproduce una de
las partículas reales presentadas en la gura 5.7 para comparar las características de
2Transformada rápida de Fourier
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la supercie con aquellas observadas en las imágenes de TEM simuladas. La gura 5.7
muestra imágenes de TEM de nanopartículas de AuPd, donde se muestran indicados
los sitios de vacancia. Particularmente, se ha observado un sitio que es el más común;
esta clase de sitio se representa en la gura 5.8.
Figura 5.7: Imágenes de TEM de nanopartículas de AuPd preparadas por el método descrito en la referencia [101]. Las
echas indican los sitios de vacancia en la supercie.
Estos sitios se pueden describir como un arreglo hexagonal de átomos de oro con un
átomo de paladio en el centro. Sin embargo, son posibles tres posiciones de los átomos de
paladio, que son (i) el átomo debajo de una capa, (ii) el átomo en la misma capa, y (iii) el
paladio encima del arreglo hexagonal. Se debe observar que en el arreglo hexagonal, los
átomos de oro que rodean el átomo de paladio no están en el mismo plano. Haciendo un
análisis estadístico de la supercie se encontró que los sitios mostrados en la gura 5.8
son lo más frecuentemente observados en la estructura simulada. Estos sitios también
se observan en muchas imágenes experimentales, así como los que se muestran en la
gura 5.7. Cabe señalar que también es posible tener la misma clase de sitios pero con
la especie atómica invertida, es decir, las posiciones de Au y de Pd en la gura 5.8
pueden ser intercambiadas.
En las imágenes de las aleaciones cristalizadas de la gura 5.3 se puede observar la
tendencia de los átomos de oro a poblar la supercie. La gura 5.9 muestra la probabili-
dad de encontrar átomos de Au o Pd a las diferentes distancias del centro de masa de las
partículas AuPd3, AuPd y Au3Pd. Se aprecia que en las partículas de AuPd y Au3Pd
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Figura 5.8: Los sitios típicos de supercie son formados por un átomo de paladio rodeado por un arreglo hexagonal de
átomos de oro. El átomo de Pd es (a) más o menos a la misma de altura de los átomos de Au, (b) en la parte superior
de la matriz hexagonal de Au, y (c) una capa debajo de la matriz hexagonal de Au.
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Figura 5.9: Grácas de RDF que determinan la probabilidad de encontrar átomos de Au o Pd a diferentes distancias del
centro de masa en las diferentes concentraciones. La la superior corresponde a las partículas relajadas a 300K en la
serie de calentamiento, la la inferior corresponde a las partículas cristalizadas a 300K.
la probabilidad de encontrar átomos de oro en las distancias cercanas a la supercie es
mayor, en cambio, en las partículas de AuPd3 no es tan apreciable el predominio del
Au en la supercie, incluso, en la partícula de 561 átomos hay más probabilidad de
encontrar átomos de Pd.
Capítulo 6
Sistema Au-Cu
6.1. Introducción
En este capítulo se presenta el resumen general de los resultados obtenidos en el
análisis de las diferentes partículas estudiadas por medio de la dinámica molecular. Los
resultados obtenidos en las simulaciones son comparados con datos experimentales y
teóricos disponibles en la literatura.
6.2. Fusión
En este estudio se considera la fusión de nanopartículas no soportadas, esto es, en el
vacío en vez de soportadas sobre un sustrato. Las temperaturas de fusión obtenidas de
las simulaciones desarrolladas son mostradas en la tabla 6.1 donde se observa que las
temperaturas son menores a las presentadas en el material en bulto 1. La reducción en
temperatura de fusión había sido observada ya por Pawlow en 1909 [119]. La razón física
de la disminución de la temperatura de fusión puede ser comprendida cualitativamente
1Las temperaturas de fusión fueron obtenidas a través del análisis de la capacidad caloríca como
fue descrito en el capítulo 5
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en términos del criterio de Lindemann [95], quien utilizó las vibraciones de los átomos
para explicar el fenómeno. El criterio indica que el material en bulto se derretirá si
las uctuaciones térmicas de la distancia entre los primeros vecinos llegan a ser más
grandes del 10%. Suponiendo que un efecto similar se da en las partículas analizadas,
se puede argumentar que muchos de los átomos en la supercie de la partícula están
menos forzados en su movimiento térmico, lo que les permite realizar uctuaciones más
grandes, que llevan a un punto de fusión más bajo.
Temperaturas de fusión (K)
hhhhhhhhhhhhhhhhhhhhComposición
Número de átomos
561 1415 3871 6525 10179
Cu 780 10 900 10 960 10 980 10 1000 10
Au25%Cu75% 780 10 820 10 900 10 920 10 940 10
Au50%Cu50% 720 10 820 10 880 10 900 10 920 10
Au75%Cu25% 780 10 860 10 940 10 960 10 980 10
Au 880 10 960 10 1020 10 1040 10 1060 10
Tabla 6.1: Temperaturas de fusión de las partículas analizadas. Se observa el incremento de la temperatura de fusión con
el incremento del tamaño para cada concentración.
El comportamiento de la temperatura de fusión en función al tamaño de la par-
tícula para las diferentes composiciones es mostrado en la gura 6.1. Se aprecia que
la aleación AuCu es la primera en fundirse en todos los tamaños y no existe relación
lineal entre la temperatura de fusión y la concentración de Cu. Además, las partículas
de Cu se funden antes que las partículas de Au, contrario a lo que se observa en el
material en bulto. Este fenómeno es debido a la disminución de átomos en la supercie
de las partículas de cobre en comparación con las partículas de oro, que es provocada
por el reacomodo de los átomos como consecuencia del aumento de la temperatura y
no por efecto de los parámetros cuánticos utilizados para el potencial Sutton-Chen, ya
que los resultados de las simulaciones desarrolladas para Au y Cu en bulto han dado
buenas aproximaciones con los resultados experimentales [80, 81, 161]. Los valores ob-
tenidos para la temperatura de fusión vs el tamaño están razonablemente cercanos a
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Figura 6.1: Temperatura de fusión en función del tamaño. Se aprecia que la secuencia de fundido es independiente de la
concentración de Au-Cu, siendo la aleación de AuCu la primera en fundirse en todos los tamaños.
las predicciones de los modelos basados en conceptos macroscópicos reportados en la
literatura [93]. Como se ha demostrado en trabajos previos, la temperatura de fusión
es dependiente de los elementos de la aleación, así como de su geometría, tamaño y
composición relativa [58, 110]. Cabe mencionar que las temperaturas de fusión de las
diferentes partículas de Au dieren de los resultados reportados por Barnard et al., ya
que en su análisis sólo toma en cuenta consideraciones cualitativas y no cuantitativas,
ver gura 1.8.
La gura 6.2 muestra el comportamiento de la capacidad caloríca y del parámetro
de orden global (Q6) en función de la temperatura para las partículas de 561 átomos,
además, presenta las grácas de Q6 para las partículas de 1415 y 3871 átomos. Los picos
con la mayor intensidad en la gráca de la capacidad caloríca indican la transición de
fase y los pequeños picos a temperaturas más bajas que la temperatura de fusión indican
el inicio del fundido supercial o transformaciones estructurales, que son precursores
para la transición de sólido a líquido [39]. El comportamiento de la capacidad caloríca
y del parámetro de orden global de la partícula de 3871 átomos son similares para las
partículas restantes, sin embargo, el comportamiento del parámetro de orden global
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presenta un comportamiento menos sinuoso en las partículas de 6525 y 10179 átomos
posiblemente debido a la disminución en el porcentaje de los átomos superciales. Las
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Figura 6.2: La gráca superior izquierda muestra el comportamiento de la capacidad caloríca para las partículas de
561 átomos. Los picos de mayor intensidad en la gráca de la capacidad caloríca indican la transición de fase. El pico
presentado a 320K corresponde a la transformación estructural sufrida por la partícula de AuCu3. La gráca superior
derecha muestra el comportamiento del parámetro de orden global, el cambio súbito en la pendiente de la partícula de
AuCu3 corresponde a la transformación estructural sufrida por la partícula.
grácas de Q6 muestran que las partículas de Au, AuCu3, AuCu y Au3Cu mantienen
la estructura fcc después de relajarlas a 300K mientras que la partícula de Cu a
esta temperatura muestra una estructura hcp. También son apreciables los cambios
estructurales sufridos durante el aumento de la temperatura, siendo la transformación
de la partícula de AuCu3 de 561 átomos la más evidente al pasar de la geometría
cuboctaedral a icosaedral como se aprecia en la gura 6.3. La transformación ocurre a
320K, siendo también observada en el comportamiento de la capacidad caloríca de la
gura 6.2. La transformación de cuboctaedro a icosaedro es no difusiva, como se puede
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ver claramente en la gura 6.3 donde se gráca el desplazamiento cuadrático medio
(r2(t)) en función del tiempo a 320K. La geometría cuboctaedral cambia simplemente
a la geometría icosaedral, lo cual es posible debido a que tienen el mismo número
de átomos y de capas. Este tipo de transformaciones estructurales fue observado por
primera vez por Iijima et al. en nanopartículas de oro de aproximadamente 20 Å por
medio del microscopio electrónico de alta resolución [71].
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Figura 6.3: Transformación de la partícula de AuCu3 de 561 átomos. La imagen izquierda corresponde a un cuboctaedro,
presentando caras cuadradas y triangulares, mientras la imagen derecha corresponde a un icosaedro que presenta sólo
caras triangulares. La gráca muestra el comportamiento del desplazamiento cuadrático medio a diferentes distancias
del centro de masa de la partícula a 320K.
Además de determinar la temperatura de fusión, se observó que las partículas exhi-
ben el fundido de la supercie antes de la transición al estado líquido. En un intervalo
de temperatura antes de la fusión las fases sólidas y líquidas coexisten, es decir, simul-
taneamente una fracción de la partícula esta fundida y la otra sólida. Este fenómeno
se puede observar en la gura 6.4 que muestra el comportamiento del desplazamiento
cuadrático medio en función del tiempo a diferentes temperaturas para la partícula de
AuCu de 561 átomos. Debido a que los átomos más movibles en las partículas son los
que se encuentran en la supercie, el fundido comienza generalmente en la supercie,
por debajo de la temperatura de fusión. En la gráca a 680K de la gura 6.4 se obser-
va que la difusión está tomando lugar en la capa más externa de la partícula mientras
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las capas internas no poseen difusión. A 720K es apreciable que a tiempos menores
a 2.2 ns las dos capas externas se encuentran en estado líquido mientras las capas in-
ternas mantienen la fase cristalina, después de ese tiempo la capa líquida invade todo
el material. A temperaturas mayores (740K) la partícula se encuentra completamente
líquida. Los efectos del fundido supercial también son observados en las grácas de Q6
de la gura 6.2, donde se aprecia que el fundido supercial es más pronunciado en las
partículas de 561 y 1415 átomos, ya que estas presentan la mayor cantidad de átomos
en la supercie.
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Figura 6.4: Desplazamiento cuadrático medio para la partícula de AuCu de 561 átomos a diferentes temperaturas. Los
colores corresponden a las distancias mostradas en la gráca de la gura 6.3.
En las imágenes de la gura 6.5 se muestran las energías por átomo obtenidas a
diferentes temperaturas para la partícula de Cu de 1415 átomos. A 300K se observa que
los átomos posicionados en los sitios de vértice son los menos favorables energéticamente,
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teniendo una energía de -2.449 eV, mientras que los átomos en los sitios de borde tienen
una energía de -2.741 eV y los átomos en los sitios de cara que poseen una energía
de -2.972 eV. También se aprecia que los átomos que se encuentran en el interior del
cuboctaedro tienen una energía de -3.477 eV, energía que es más favorable con respecto
a las energías que presentan los átomos que se encuentran en la supercie. Analizando la
partícula en la temperatura de 640K se observa que muchos de los átomos superciales,
que originalmente tenían posiciones de vértice y de borde en el cuboctaedro, presentan
una fase desordenada debido a que han perdido sus posiciones iniciales y, además,
poseen energías menos favorables en comparación con los átomos que se encuentran en
el interior. Este fenómeno evidencía el fundido de la supercie (premelting) antes de
que la partícula alcance su temperatura de fusión. El premelting se presenta debido a
que los átomos en la supercie tienen una menor coordinación que los átomos interiores,
siendo la coordinación de los átomos en las posiciones de vértice la más baja con sólo 5
átomos vecinos, seguida por los átomos en las posiciones de borde con 7 vecinos y los
átomos en las posiciones de cara con 9 vecinos, mientras los átomos interiores tienen
una coordinación de 12. Las energías por átomo presentadas en la gura 6.5 están de
acuerdo con la coordinación de los átomos según sus posiciones.
Otro comportamiento importante también observado en el proceso de calentamiento
es la migración de los átomos de oro hacia la supercie de las partículas. La migración
de los átomos de oro es un fenómeno bien evidenciado en las concentraciones de AuCu3,
AuCu y a altas temperaturas en todas las concentraciones y tamaños. La gura 6.6
muestra la función de distribución radial (RDF) para los átomos de oro y cobre a
diferentes distancias del centro de masa de la partícula de AuCu3 de 561 átomos a
diferentes temperaturas. En la gráca para la temperatura de 760K se aprecia que
las distancias cercanas a la supercie, distancias mayores a 10 Å, la probabilidad de
encontrar átomos de oro es mayor que la probabilidad de encontrar átomos de cobre,
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Figura 6.5: Energía por átomo para la partícula de Cu de 1415 átomos a diferentes temperaturas. A 300K los átomos
en las posiciones de vértice y borde presentan las energías menos favorables. El fundido supercial comienza por debajo
de la temperatura de fusión como se observa en la partícula a 640K. La capa líquida sobre la supercie crece sobre las
capas internas cerca de la temperatura de premelting y en la temperatura de fusión el líquido invade toda la partícula.
mientras que después del fundido de la partícula (780K), la probabilidad de encontrar
átomos de oro a distancias menores a 9 Å es muy baja, indicando la segregación de los
átomos de oro hacia la supercie. La migración de los átomos de oro hacia la supercie
se debe a que tienen menor energía supercial comparados con los átomos de cobre
[37]. En éste estudio se ha observado que la migración de los átomos de oro hacia la
supercie de las partículas es independiente del tamaño y de la concentración relativa
de Au-Cu.
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Figura 6.6: Las grácas muestran la probabilidad de encontrar átomos de oro y cobre en las diferentes distancias al centro
de masa de la partícula AuCu3 de 561 átomos en diferentes temperaturas.
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6.3. Cristalización
En esta sección se presentan los resultados de las simulaciones de dinámica molecular
desarrolladas para el proceso de cristalización de las partículas en los diferentes tamaños
y composiciones. En la tabla 6.2 se muestran las temperaturas de cristalización de las
diferentes partículas consideradas, siendo estas temperaturas menores a las obtenidas
en el material en bulto. Las temperaturas de cristalización fueron obtenidas por medio
del análisis de la curvas de la capacidad caloríca como se describió en el capítulo 4. El
rango de las temperaturas de cristalización es similar al rango encontrado en estudios
de dinámica molecular realizados a partículas de oro de 1157 átomos [36].
Temperaturas de cristalización (K)
hhhhhhhhhhhhhhhhhhhhComposición
Número de átomos
561 1415 3871 6525 10179
Cu 720 10 760 10 760 10 740 10 760 10
Au25%Cu75% 700 10 700 10 700 10 680 10 700 10
Au50%Cu50% 640 10 700 10 680 10 640 10 660 10
Au75%Cu25% 640 10 660 10 680 10 680 10 700 10
Au 760 10 760 10 760 10 760 10 760 10
Tabla 6.2: Temperaturas de cristalilzación encontradas para las diferentes concentraciones y tamaños.
A diferencia de los materiales en el bulto, las nanopartículas metálicas pueden exibir
diferentes motivos estructurales como hcp, cuboctaedral, icosaedral, decaedro truncado,
estructuras amorfas, etc, como ha sido observado en diferentes estudios teóricos y expe-
rimentales [37, 38]. Por medio de simulaciones de dinámica molecular se ha observado
que la estructura adoptada depende de la razón de enfriamiento y de la temperatu-
ra a la que inicia, un rápido enfriamiento produce estructuras amorfas mientras que
el enfriamiento lento proporciona suciente tiempo para formar estructuras altamente
cristalinas [35, 138].
Las partículas cristalizadas a 300K son mostradas en la gura 6.7 donde se observa
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561 1415 3871 6525 10179
Au0Cu100
TO (13Å) Ico (18Å) TO (24Å) Deca (29Å) TO (33Å)
Au25Cu75
Ico (13Å) TO (18Å) Ico (25Å) Amorfo (31Å) TO(35Å)
Au50Cu50
Ico (14Å) TO (19Å) Ico (26Å) Ico (31Å) Ico (36Å)
Au75Cu25
Ico (14Å) Ico (19Å) Ico (26Å) TO (32Å) TO (37Å)
Au100Cu0
Ico (14Å) Ico (20Å) Ico (28Å) TO (32Å) TO (38Å)
Figura 6.7: Partículas cristalizadas a 300K, se indica la geometría adoptada y el radio de la partícula.
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que las geometrías adoptadas son asimétricas y corresponden a icosaedros, octaedros
truncados y decaedros; las partículas asimétricas, o con defecto, han sido observadas
experimentalmente y en simulaciones de dinámica molecular [17, 70]. Debido a su asi-
metría, las partículas pertenecen al espacio grupal C1(1) ya que sólo contienen una
operación trivial de simetría, la operación de identidad, la cual ocurre para todas las
guras asimétricas [131]. Además se observa en la gura 6.7 que el tamaño de las partí-
culas de Au, en algunos casos, son mayores que en las aleaciones debido a la diferencia
en la distancia de equilibrio de cobre y de oro, ya que ésta tiene importantes efectos
en las geometrías obtenidas. Como se aprecia en la gura 6.7 las partículas cristalizan
en diversas geometrías a 300K dependiendo del tamaño y de la razón de los elemen-
tos componentes. Entender como la forma cambia cuando se incrementa el tamaño es
el punto de partida para los estudios de catálisis. Este conjunto de geometrías depen-
dientes del tamaño así como de la concentración de Au y Cu nos permite construir un
diagrama en el cual se puede determinar la geometría adoptada por la partícula en una
concentración y tamaño dado.
La gura 6.8 muestra el diagrama de geometrías en función de la concentración de
oro y del número de átomos, los resultados de las simulaciones demostraron que las
partículas adoptan preferentemente geometrías icosedrales en los tamaños de 561, 1415
y 3871 átomos, principalmente cuando la concentración de oro es mayor. Simulacio-
nes similares de fusión y cristalización de partículas de 561 átomos fueron reportadas
por Chushak et al.[38] donde también encontraron la formación preferencial de una es-
tructura icosaedral. Interesantemente, se ha encontrado que la geometría icosaedral se
origina a partir del ordenamiento de los átomos interiores y no de los superciales como
ha sido reportado por Nam et al.[106]. Este fenómeno es evidenciado en la gura 6.9
que muestra el desplazamiento cuadrático medio en función del tiempo para diferentes
distancias al centro de masa de la partícula de Au de 561 átomos a 760K. Es apreciable
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Figura 6.8: Geometrías adoptadas por las partículas en función de la concentración de oro y el número de átomos a
300K. Se aprecia el predominio de la geometría icosaedral en los pequeños tamaños.
en la gráca que para tiempos mayores a 1.3 ns las curvas para las distancias de 2 y 4
Å tienen pendiente cero, indicando que los átomos que se encuentran a esas distancias
han cristalizado, a un tiempo posterior (2.6 ns) los átomos que se enuentran a 6 Å
cristalizan, seguidos por los átomos superciales, a 2.8 ns de iniciada la simulación.
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Figura 6.9: Desplazamiento cuadrático medio de la partícula de Au de 561 átomos tomado a diferentes distancias del
centro de masa.
Al aumentar el tamaño de la partícula la geometría icosaedral es menos favorable
como se aprecia en los tamaños de 6525 y 10179 átomos donde la mayoría de las partí-
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culas adoptan geometrías de octaedro truncado (que corresponde a la estructura fcc).
El predominio de la geometría icosaedral en los pequeños tamaños y la estructura fcc a
grandes tamaños ha sido encontrado en estudios recientes [18, 36, 40, 103]. El tamaño
crítico para la transformación sigue siendo un tema del discusión, puesto que depende
del elemento y de las condiciones de la síntesis. De la gura 6.8 también es apreciable
que las partículas de 6525 átomos presentan la mayor cantidad de morfologías, tenien-
do la partícula de cobre la geometría decaedral, geometría que ha sido observada en
partículas metálicas a través de imagenes de HRTEM [69], gura 6.10.
Figura 6.10: Derecha: Imagen de HRTEM de una partícula decaedral de Au [69]. Izquierda: Geometría de la partícula
de Cu de 6525 átomos obtenida en la simulación de dinámica molecular.
Cabe mencionar que las geometrías y los tamaños encontrados en las partículas de
Au, AuCu y Au3Cu son similares a los encontrados en estudios experimentales. Por
ejemplo, se han observado geometrías icosaedrales en AuCu3 y octaedros truncados en
Au3Cu en tamaños próximos a 6 nm de diámetro que corresponde a la partícula de 6525
átomos [116], gura 6.11 A y B. También se han observado octaedros truncados de 4
nm que aproximadamente corresponden a las partículas de 1415 átomos [118], así como
partículas icoseadrales de aleaciones de Au-Cu de aproximadamente 8 nm ( 10179
átomos) [96], gura 6.11 C. La coincidencia entre el tamaño de las partículas sintetizadas
y el número de átomos de las partículas bajo estudio es debido a los llamados número
mágicos , que son el número de átomos correspondientes para formar partículas con
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Figura 6.11: A) Imagen de HRTEM de una partícula icosaedral de AuCu3 en la orientación <001>. B) Imagen de
HRTEM de una partícula de Au3Cu con geometría de octaedro truncado en la orientacion <012>. C) Imagen de TEM
de una partícula icosaedral de Au4Cu sintetizada por deposición electroquímica [96]. Las partículas A) y B) fueron
sintetizadas por el método de reducción simultánea, para detalles ver la referencia [116].
cascarones cerrados [20].
6.4. Distancia de enlace y parámetro de red
Como se mencionó en la sección anterior, la diferencia en las distancias de equilibrio
tiene efectos importantes en las geometrías obtenidas. En esta sección se presentan los
resultados de las distancias promedio de los enlaces así como las distancias promedio
del parámetro de red, que serán comparadas con la ecuación de Vegard.
Los valores del parámetro de red del Au y Cu puros son substancialmente diferentes,
a saber ao(Cu) =3.61 Å y ao(Au) =4.08 Å. En la aleación, ya sea bulto o nanopartícula,
las distancias interatómicas son intermedias entre las distancias de los metales puros.
Idealmente, son el promedio de la concentración de esos metales; esto generalmente se
llama ley de Vegard. La ley de Vegard (1921) establece que el parámetro de red de una
aleación, compuesta por elementos con la misma estructura cristalina, puede ser una
función lineal de los parámetros de red de los elementos que la forman, además permite
estimar la composición de la aleación. El parámetro de red de la aleación está dado por
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[147]:
ass = a1 + x(a2   a1) (6.1)
donde a1 y a2 son los parámetros de red de los elementos que forman la aleación, ass es
el parámetro de red de la aleación y x es la fracción molar del elemento a2.
En la gura 6.12 se muestra la variación del parámetro de red promedio como función
de la concentración global de la aleación para los sistemas estudiados. Se observa que
la constante de red de las partículas de 6525 y 10179 átomos siguen muy de cerca la
ley de Vegard, posiblemente manifestando el comportamiento en bulto, mientras los
tamaños más pequeños se desvían del comportamiento lineal. También se observa que
el parámetro de red de las partículas disminuye cuando se incrementa el contenido de
Cu en la aleación, en la misma forma que lo hace el material en bulto.
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Figura 6.12: La gura muestra la variación de la constante de red calculada con el cambio de la concentración de Au.
Los datos dan una variación negativa de la ley de vVgard excepto en la concentración de AuCu3.
Los valores del parámetro de red encontrados para las diferentes aleaciones están
de acuerdo a los valores reportados en la literatura. Para el sistema AuCu3 el valor
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encontrado es de 3.73 Å mientras el valor reportado es de 3.74 Å [78, 115, 141]. En el
sistema AuCu el parámetro de red encontrado se encuentra entre los valores de 3.8 a
3.83 Å, estos valores son próximos al valor de 3.88 Å reportado en la síntesis realizada
por Battaglin et al. [24]. En cambio, para el sistema Au3Cu el parámetro de red se
encuentra entre 3.8 y 3.94 Å siendo 3.87 Å el valor reportado por Pauwels et al. [118].
En la gura 6.13 se muestran las distancias promedio de los diferentes enlaces exis-
tentes en las aleaciones. El resultado más relevante es que existen diferentes distancias
para los diferentes tipos de parejas de primeros vecinos existentes en la aleación. Así,
la distancia entre átomos de cobre, que depende de la concentración global de oro, es
más pequeña que la distancia entre un átomo de cobre y un átomo de oro, y esta a su
vez, siempre más pequeña que la distancia entre dos átomos de oro. Además, cada una
de estas distancias varía de manera distinta con la concentración. Se puede entonces
considerar que en la aleación los átomos de Cu sienten una red expandida y los átomos
de Au una red comprimida.
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Figura 6.13: Longitud promedio de los enlaces en función de la concentración. La corta longitud de amarre Cu-Cu exibe
una fuerte variación con la concentración en comparación con el amarre Au-Au, esto es, el amarre Cu-Cu se expande más
fácilmente con el incremento de la concentración de Au, en cambio, el amarre Au-Au se contrae cuando la concentración
de Cu se incrementa. Notese la variación casi lineal de las distancias de enlace con la concentración.
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6.5. Diagrama de fase
Los diagramas de fase son la representación de datos termodinámicos en forma
gráca y son una de las herramientas básicas de los ingenieros y cientícos para entender
y predecir muchos aspectos del comportamiento de los materiales.
Los diagramas de fase2 de las aleaciones son útiles en cuatro áreas importantes:
1. Desarrollo de nuevas aleaciones para usos especícos.
2. Fabricación de aleaciones con conguraciones útiles.
3. Diseño y control de procedimientos para tratar las aleaciones con calor con el
objetivo de producir características mecánicas, físicas y químicas requeridas.
4. Solucionar los problemas que se presentan en las aleaciones en su funcionamiento
en usos comerciales para mejorar su eciencia.
La mayoría de los diagramas de fase han sido construídos según condiciones de
equilibrio3 y a partir de ellos se puede obtener información como:
Conocer que fases están presentes a diferentes composiciones y temperaturas bajo
condiciones de enfriamiento lento.
Averiguar la solubilidad, en el estado sólido y en el equilibrio, de un elemento o
compuesto en otro.
Determinar la temperatura en la cuál una aleación enfriada bajo condiciones de
equilibrio comienza a solidicar y la temperatura a la que ocurre la solidicación.
2Fase es toda porción de un sistema con la misma estructura o arreglo atómico con aproximadamente
la misma composición y propiedades en todo el material que la constituye, que puede tener uno o más
componentes.
3Condiciones de enfriamiento lento.
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Conocer la temperatura a la cuál comienzan a fundirse las diferentes fases.
Además, los diagramas de fase dan un indicativo de las fases que son termodinámi-
camente estables en una aleación para que puedan estar presentes por un prolongado
período de tiempo en algún proceso sujeto a una temperatura particular, por ejemplo,
un dispositivo en el escape de un automotor.
En este caso se está interesado en el diagrama de fase de la aleacion Au-Cu. El
diagrama de fase para el material en bulto de esta aleación es bien conocido y amplia-
mente estudiado por diferentes métodos computacionales [11, 108, 154], pero debido
a las reducidas dimensiones de las partículas estudiadas, su diagrama de fase puede
ser diferente debido a que una signicante fracción de los átomos totales residen en la
supercie y contribuyen al exceso de energía libre de Gibbs [88].
La gura 6.14 muestra la comparación del diagrama de fase en bulto versus el tamaño
nanométrico, los puntos en el diagrama indican las temperaturas de cristalización. Se
aprecia que el comportamiento de las temperaturas de cristalización con respecto a
la concentración de cobre presente en la partícula es similar al comportamiento de la
aleación en el bulto, a pesar de tener una menor temperatura de cristalización.
En el diagrama de fase en bulto se identican tres fases estables a temperatura
ambiente, la estructura L12 para AuCu3 y Au3Cu, y la estructura L10 para la vecindad
de AuCu [1]. En la gura 6.14 se aprecia que las partículas cristalizadas de 561 y 6525
átomos en la concentración de AuCu se encuentran en la región perteneciente a AuCuI,
sin embargo, las partículas presentan una mezcla homogénea de los elementos.
6.6. Curvas calóricas
El comportamiento de la energía por átomo en el proceso de fundido-cristalización
para las partículas en las diferentes concentraciones son mostradas en la gura 6.15. Las
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Figura 6.14: Comparación del diagrama de fase del material en bulto vs tamaño nanométrico. Los puntos marcan las
temperaturas de cristalización de las partículas.
transiciones de fase sólido-líquido y líquido-sólido son claramente identicadas por un
gran salto en la pendiente de la curva. En ambos lados de las curvas, antes y después
de la transición, la energía varía suavemente, casi en forma lineal con la temperatura.
Se puede apreciar que muy cerca de la transición sólido-líquido para las partículas de
561 y 1415 átomos el sistema llega a ser inestable, indicando posibles transformaciones
morfológicas y/o fundido de la supercie antes que la partícula se funda como un todo
como ha sido observado en el caso de grandes cristales [46]. Otro hecho que se puede
apreciar en las curvas es el prematuro fundido de las partículas de AuCu, lo que sugiere
que el radio atómico entre los elementos de la aleación tiene un efecto importante en el
comportamiento térmico.
Como se aprecia en la gura 6.15, las curvas calóricas presentan asimetría en el
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Figura 6.15: Curvas calóricas para los diferentes tamaños y concentraciones.
proceso de fundido-cristalización, en el calentamiento las partículas comienzan a fundirse
cuando la temperatura se acerca a la temperatura de fusión mientras en el enfriamiento
la partícula líquida cristaliza algunos grados debajo de la temperatura de fusión, como
ha sido observado en varios estudios [164]. Además, claramente se observa que en algunos
casos la energía de las partículas cristalizadas a 300K es similar a la energía de las
partículas iniciales a la misma temperatura, aunque, como se verá en las siguientes
secciones, hay algunas diferencias geométricas y estructurales.
La histéresis presentada en las curvas en el proceso de fundido-cristalización, puede
ser debida a la diferencia de energía cinética que presentan las partículas en las diferentes
temperaturas durante los procesos. Es mucho más fácil que una partícula vaya de un
estado ordenado a un estado desordenado que al contrario. Esto explica, en parte, la
histéresis que observamos en el ciclo de fundido-cristalización, y también indica que
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la temperatura de fusión es probablemente mucho más cercana al punto de transición
termodinámico que la temperatura de cristalización. La aparición del lazo de histéresis
en el ciclo de fusión-cristalizacion ha sido reportada en estudios teóricos y experimentales
[28, 117, 123, 125].
6.7. Energía por átomo
De los datos obtenidos en las simulaciones para cada uno de los sistemas se han
ajustado ecuaciones para la energía por átomo en función del número de átomos a
300K. Las ecuaciones parametrizadas para cada sistema son:
EAu = -3.71+
4
43
exp
 19x
10Ta +
5
54
exp
 x
3Ta
EAu3Cu = -3.61+
5
91
exp
 11x
5Ta +
6
59
exp
 5x
12Ta
EAuCu = -3.52+
5
71
exp
 x
4Ta +
3
27
exp
 3x
2Ta
EAuCu3 = -3.45+
4
31
exp
 45x
23Ta +
2
19
exp
 3x
10Ta
ECu = -3.41+
7
33
exp
 16x
12Tc +
5
37
exp
 5x
45Tc
donde Ta y Tc son la temperatura de fusión del oro y cobre en grados Celsius. Las grá-
cas para cada ecuación son mostradas en la gura 6.16 junto con los valores numéricos
encontrados, las barras en las gácas representan el error del 0.4%.
Cuando el número de átomos crece hasta que las partículas alcanzan grandes tama-
ños, las constantes en las ecuaciones parametrizadas se aproximan a los valores de la
energía cohesiva en bulto reportada por Kart et al. [80]. En la tabla 6.3 se comparan
los valores encontrados con los reportados donde se observa que el incremento en la
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Figura 6.16: Grácas de las ecuaciones parametrizadas para la energía de cohesión en función del número de átomos. Las
ecuaciones son ajustadas a los valores obtenidos en la cristalización a 300K.
concentración de Au decrementa la energía de cohesión de la partícula.
Sistema Encontrado Reportado
Au -3.71 -3.74
Au3Cu -3.61 -3.66
AuCu -3.52 -3.58
AuCu3 -3.45 -3.50
Cu -3.41 -3.43
Tabla 6.3: Comparación de la energía por átomo encontrada en este estudio y la energía cohesiva reportada por Kart et
al. Las energías son dada en eV/átomo a 300K.
La similitud de la energía de cohesión entre la predicción y los valores reportados es
muy buena, teniendo una diferencia máxima de 0.05 eV.
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6.8. Estabilidad y calor de formación
Para determinar los efectos de las variables termodinámicas sobre las propiedades
físicas de las aleaciones, es requerido un conocimiento de las fases de equilibrio y me-
taestables, y como sus estabilidades relativas dependen de la temperatura, composición,
presión, etc. Determinar la estabilidad de las partículas en los diferentes tamaños y com-
posiciones con sólo una inspección visual no es posible. Para determinar la energía de
las partículas y determinar su estabilidad de manera cuantitativa se hará uso de la
cantidad  [18, 40, 41].  puede ser rigurosamente interpretado como la razón entre
el exceso de energía debida a la contribución supercial y a las contribuciones internas,
dividido entre el número de átomos superciales. Esta cantidad esta denida como
 =
Etot  NEcoh
N2=3
(6.2)
donde Etot es la energía total de la partícula después de la relajación y Ecoh es la energía
cohesiva por átomo en el bulto obtenida en la sección anterior y N2=3 es aproximada-
mente el número de átomos superciales. La interacción de las contribuciones de la
supercie y del volumen a la energía total de una nanopartícula implica que una es-
tructura será preferida sobre otras un rango especíco de tamaños. En las partículas
pequeñas la mayor parte de los átomos se encuentran en la supercie, contribuyendo
en parte importante en la energía total. El porcentaje de átomos superciales de las
partículas cristalizadas a 300K se muestra en la tabla 6.4, se observa que en todos los
tamaños la mayor cantidad de átomos en la supercie se presenta en las partículas de
Au.
La comparación de las estabilidades relativas de las partículas obtenidas y las es-
tructuras cuboctaedrales iniciales son mostradas en la gura 6.17. Se observa que la
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Porcentaje de átomos en la supercie
hhhhhhhhhhhhhhhhhhhhComposición
Número de átomos
561 1415 3871 6525 10179
Cu 44.2% 32.9% 24.5% 20.3% 18.1%
Au25%Cu75% 44.2% 33.2% 23.8% 20.2% 17.3%
Au50%Cu50% 44.2% 33.2% 24.9% 21.1% 18.3%
Au75%Cu25% 43.1% 33.5% 24.9% 21.5% 18.7%
Au 44.9% 34.6% 25.6% 21.6% 18.9%
Tabla 6.4: Porcentaje de átomos superciales para las diferentes partículas.
estructura fcc es la forma más estable para las partículas de oro; cálculos teóricos han
sugerido que la geometría de mínima energía para Au es el octaedro truncado, em-
pezando a ser más estable que las icosaedrales para partículas de más de 520 átomos
[18, 23, 41, 138]. También es apreciable que las geometrías obtenidas para las aleaciones
y las partículas de cobre son más estables, comparadas con la geometría cuboctaedral.
Se puede deducir que si la energía de la estructura fue la más baja entonces la estructu-
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Figura 6.17: Comparación de las diferentes geometrías obtenidas contra la geometría cuboctaedral para determinar la
estabilidad de las partículas.
ra es la más estable y, por lo tanto, la más probable de obtener experimentalmente [94].
Esto es, para las aleaciones y las partículas de cobre difícilmente se podrá obtener una
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geometría cuboctaedral en forma experimental [130], por lo menos en estos tamaños.
Se espera que la estructura fcc sea favorecida a grandes tamaños debido a que esta es
la estructura que presentan los metales estudiados, sin embargo, debido a las reducidas
dimensiones de las partículas, estas presentan estructuras y geometrías diferentes al
presentado en el material en bulto.
6.8.1. Energía de formación
Para tener una mejor comprensión de la estabilidad de las partículas obtenidas se
ha calculado la energía de formación de las aleaciones. La energía de formación es el
cambio de la energía cohesiva asociado con la formación de la aleación a partir de sus
elementos constituyentes [31, 156], es expresada como
EpA Bf = E
pA B
c   (1  x)EpAc   xEpBc (6.3)
donde los índices A-B, A y B indican la aleación y sus elementos constituyentes A y B
respectivamente, x es la concentración del elemento B y Epc es la energía cohesiva de
las partículas.
La variación de la energía de formación de las aleaciones en los diferentes tamaños es
mostrado en la gura 6.18. Con los cálculos de la energía de formación se encuentra que
las energías de las aleaciones de las partículas de 561, 1415 y 3871 átomos son negativas,
como resultado de efectos superciales, indicando la estabilidad de estas partículas con
respecto a la disociación en los elementos puros. Este comportamiento es consistente
con los resultados reportados en la literatura [99]. Valores negativos de la energía de
formación indican que la aleación es fácilmente formada desde el punto de vista ter-
modinámico y que la aleación en este rango de tamaño tiene una mejor estabilidad
termodinámica [156]. La estabilidad puede reconocerse estudiando el polígono formado
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Figura 6.18: Variación de la energía de formación con la concentración de Au para los diferentes tamaños de partícula.
A una concentración ja de Au, el calor de formación se decrementa cuando se decrementa el tamaño de la partícula, el
valor puede cambiar de positivo a negativo.
al unir las energías de las partículas, como se muestra en la gura 6.18. El polígono que
une a las estructuras estables es el polígono convexo de menor energía. En la gráca
también se observa que la energía de formación en el rango rico en cobre es más baja
que en el rango rico en oro y que cuando el número de átomos de la partícula sobrepasa
los 3871, la energía de formación es positiva como en la aleación en el bulto, indicando
una separación de fases.
6.9. Análisis estructural
6.9.1. Parámetro de orden global
El conocimiento de la composición y del grado de orden de la estructura en una
aleación cerca de sus límites espaciales (las supercies o las interfaces) es importante en
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muchos fenómenos físicos y químicos. A n de entender la estructura de las partículas, es
importante investigar su evolución estructural durante la solidicación ya que durante
la síntesis son fabricadas a través de procesos a altas temperaturas [145]. Controlar
la estructura y morfología de los materiales metálicos es de particular importancia ya
que esos son factores críticos que limitan su utilidad en aplicaciones futuras. Como
se mencionó en secciones anteriores, la estructura adoptada depende de la razón de
enfriamiento, por lo tanto, para determinar la estructura de pequeños cluster se hace
uso de técnicas experimentales y métodos teóricos. La determinación de la estructura
de las partículas por método experimentales es difícil y no existen sucientes datos
disponibles, en cambio los métodos teóricos han sido indispensables para interpretar los
resultados experimentales y tener una mejor comprensión de las propiedades que son
consecuencia de la estructura de la partícula.
El método teórico utilizado para medir la cristalinidad de las partículas obtenidas es
el parámetro de orden global (Q6) descrito en el capítulo 4. Comparando los resultados
del parámetro de orden global obtenidos en las diferentes simulaciones se encontró
que hay correlación entre el valor de Q6 y la geometría adoptada por la partícula, los
intervalos encontrados para las diferentes geometrías son:
Geometría icosaedral : 0.1097  Q6  0.2142
Geometría decaedral : 0.2490  Q6  0.2838
Geometría de octaedro truncado: 0.3535  Q6  0.458
Por lo tanto las partículas encontradas con geometría icosaedral en este estudio tienen
simetría Ih y las partículas con geometría de octaedro truncado tienen estructura hcp.
Cabe mencionar que el intervalo encontrado para la geometría de octaedro truncado es
similar al intervalo encontrado por Chushak et al. en el estudio de partículas de oro [38]
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mientras que para los demás intervalos no se ha encontrado algún reporte similar en la
literatura.
Las grácas de la gura 6.19 muestran el comportamiento del parámetro de orden
global en función de la temperatura, donde la cristalización de las partículas es indicada
por el cambio pronunciado en la pendiente de la gráca. En las grácas se observan dos
tipos de curva para Q6: uno que se acerca a valores de 0.5 que corresponde a partículas
identicadas con estructura hcp y otro con valores cercanos a 0.2 que corresponde a
partículas con simetría Ih. Además se observa que las curvas de Q6 son similares entre
las estructuras identicadas como hcp o entre las estructuras identicadas con simetría
Ih independientemente del tamaño y la concentración. Del conjunto de grácas de la
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Figura 6.19: Comportamiento del parámetro de orden global en función de la temperatura. Los cambios en las pendientes
de las grácas de las partículas de 561 átomos corresponden a las transformaciones estructurales sufridas durante la
cristalización.
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gura 6.19 se aprecia que sólo las partículas de Cu y AuCu de 561 átomos presentan
cambios signicativos en la pendiente de sus curvas después de la cristalización. El
cambio súbito en el valor del parámetro de orden global en la partícula de Cu a la
temperatura de 620K es debido a la reestructuración que sufre en los primeros tres
planos externos, mientras el cambio de la pendiente para la partícula de AuCu en la
temperatura de 580K se debe a la transformación morfológica que sufre la partícula
al pasar de la geometría decaedral a icosaedral. Esta transformación se da mediante un
proceso difusivo como se muestra en la gura 6.20.
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Figura 6.20: Desplazamiento cuadrático medio para la partícula de AuCu de 561 átomos a 580K. El cambio en las
pendientes de las curvas indican la transformación morfológica.
El movimiento de los átomos superciales se puede evidenciar en el comportamiento
del coeciente de difusión. La gura 6.21 muestra la difusión en función de la tempe-
ratura para las partículas de 561 átomos, el coeciente de difusión fue calculado con la
ecuación 4.3 descrita en el capítulo 4. En la gráca para la difusión de la partícula de
Cu y AuCu se puede evidenciar la reestructuración y transformación que sufren, obser-
vando los cambios en el valor del coeciente de difusión en las temperaturas señaladas
anteriormente. También se puede apreciar que en las curvas de las aleaciones AuCu3 y
Au3Cu no sufren cambios signicativos después de cristalizar. En cambio, en la curva
de la partícula de Au se observa un pico a 680K que es debido al reacomodo de los
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Figura 6.21: Comportamiento del coeciente de difusión de las partículas de 561 átomos.
átomos en toda la partícula sin perder la geometría icosaedral, este comportamiento no
fue observado en la curva del parámetro de orden global ya que no se presentó reestruc-
turación. Con respecto al comportamiento del coeciente de difusión para el resto de
las partículas se encontró un comportamiento similar entre las partículas de Cu de 1415
y 561 átomos mientras el resto tienen comportamiento similar a las partículas de AuCu
y AuCu3 de 561 átomos. Además se observa que en todas las aleaciones la difusión de
los átomos de oro es mayor que los átomos de cobre en las temperaturas en las cuales
la partícula se encuentra en estado líquido. La alta movilidad del oro con respecto al
cobre evidencía que en las capas superciales reside una mayor cantidad de oro.
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6.9.2. Parámetro de orden local
Las propiedades de los metales y las aleaciones de tamaño nanométrico son deter-
minadas por la presencia de defectos como vacancias, impurezas, fronteras de grano,
dislocaciones, etc. Las dislocaciones en la supercie o en las interfases son de particular
interés pues afectan muchas de las propiedades físicas así como su reactividad química
y además desempeñan un papel importante en el crecimiento cristalino.
Además del análisis de Q6 para determinar la cristalinidad, también se hizo uso del
parámetro de orden local q6 para determinar el entorno local para cada átomo en los
diferentes tamaños y concentraciones.
Entornos (% fcc-% hcp)
hhhhhhhhhhhhhhhhhhhhComposición
Número de átomos
561 1415 3871 6525 10179
Cu TO(73.08 - 26.56) Ico(57.53 - 38.59) TO(66.52 - 31.54) Dh(73.81 - 25.32) TO(60.50 - 38.51)
Au25%Cu75% Ico(48.31 - 41.35) TO(62.19 - 33.29) Ico(66.93 - 30.74) amorfo(49.49-42.80) TO(65.75 - 31.68)
Au50%Cu50% Ico(48.48 - 42.25) TO(72.72 - 23.39) Ico(67.89 - 29.97) Ico(65.13 - 31.11) Ico(69.53 - 27.25)
Au75%Cu25% Ico(53.48 - 41.18) Ico(56.04 - 40.42) Ico(68.04 - 29.48) TO(66.64 - 32.54) TO(60.27 - 38.49)
Au Ico(53.48 - 41.00) Ico(59.93 - 35.12) Ico(69.49 - 28.75) TO(64.95 - 33.50) TO(59.31 - 39.29)
Tabla 6.5: Porcentaje promedio de los principales entornos locales presentes en las partículas cristalizadas a 300K.
En la gura 6.22 se muestran las grácas del porcentaje promedio de los diferentes
entornos en función de la temperatura para las partículas más representativas. El resto
de las grácas no se muestran debido a que presentan comportamientos similares a los
mostrados para las partículas de Cu de 6525 átomos y de AuCu de 10179 átomos. De
las grácas se puede observar que en cada partícula el mayor porcentaje de los átomos
presentan el entorno local fcc después de la cristalización seguido del entorno local hcp
y, además, no se presenta ninguna estructura denida en la fase líquida. También se
observa una diferencia signicante en los porcentajes de los entornos fcc y hcp al com-
parar partículas que han cristalizado con diferente geometría. Esta diferencia es muy
apreciable en las partículas de 561 átomos donde las geometrías icosaedrales presentan
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Figura 6.22: Análisis estructural. Las grácas muestran los porcentajes promedio de los átomos con los diferentes entornos.
entre ellas similitudes en los porcentajes de los entornos y diferencias importantes al
compararlas con la geometría de octaedro truncado. Sin embargo, esta marcada dife-
rencia entre los porcentajes de las geometrías desaparece al aumentar el tamaño de la
partícula, como se puede apreciar al comparar las partículas de AuCu3 y Au de 1415
átomos, las cuales poseen porcentajes similares pero diferentes geometrías. Otro aspec-
to importante es que en la partícula de AuCu3 de 6525 átomos, que cristalizó en una
geometría amorfa, el porcentaje de los entornos fcc y hcp son semejantes.
Las reestructuraciones superciales y las transformaciones morfológicas comentadas
anteriormente también se ven reejadas en las grácas de la gura 6.22. En la gráca de
Cu de 561 átomos se observa el incremento de átomos con entorno hcp y la disminución
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de los átomos con entorno fcc en el intervalo de 720K a 520K debido a la reestructu-
ración que sufre la partícula, este comportamiento también se ve reejado en la gráca
del coeciente de difusión en el mismo intervalo de temperatura. En el interior de esta
partícula se encuentra un tetraedro constituido por planos de átomos con estructura
local fcc, como se muestra en la gura 6.23 A, mientras que el núcleo tetraedral está
rodeado por planos de átomos en su mayoría con estructura local hcp, como se aprecia
en la gura 6.23 B.
Figura 6.23: A) Interior de la partícula de Cu de 561 átomos, formado por átomos con estructura local fcc. B) El interior
de la partícula es rodeado en su mayoría por planos de átomos con estructura local hcp.
La gráca de la distribución de los diferentes tipos de entornos para AuCu de 561
átomos muestra la disminución de átomos con entorno local fcc y el aumento de átomos
con entorno local hcp en el intervalo de 580K a 620K debido a la transformación de
decaedro a icosaedro sufrida en este intervalo de temperatura.
La gura 6.24 muestra la distribución de los átomos con los diferentes tipos de
entornos para las partículas cristalizadas a 300K. Para las partículas icosaedrales se
encontró que los átomos con entorno local hcp se localizan en las fronteras de las caras
internas, similar a lo observado en la gura 6.23 B, y los átomos con simetría Ih se
localizan en los vértices mientras que los átomos con entorno local fcc y los átomos con
otro tipo de entorno se distribuyen en toda la partícula. En cambio, en los octaedros
truncados se observan planos de átomos con entorno local hcp intercalados entre planos
de átomos con entorno local fcc, los planos hcp causan el stacking faults en los planos
Capítulo 6. Sistema Au-Cu 98
identicados como fcc.
No se tiene la certeza que las geometrías encontradas sean las más probables de
encontrar en la síntesis de las nanopartículas, para poder determinar que geometría es
la más probable en el material real es necesario hacer un conjunto mayor de simulaciones,
variando las condiciones iniciales.
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Figura 6.24: Partículas cristalizadas a 300K analizadas con el parámetro de orden local, las esferas gris representan
átomos con entorno local fcc, esferas rojas átomos con entorno local hcp, esferas azules átomos con simetría Ih y esferas
verdes átomos con otro tipo de entorno local.
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6.10. Migración de oro a la supercie
Las partículas bimetálicas tienen un comportamiento que no se observa en sistemas
de un solo elemento: la segregación supercial. La segregación supercial de las aleacio-
nes ha sido investigado desde hace un par de décadas desde que se llegó a conocer que la
actividad catalítica de los catalizadores bimetálicos es determinada exclusivamente por
las propiedades superciales del catalizador. Varios estudios han demostrado que los
sistemas bimetálicos poseen ciertas características que los hacen mejores catalizadores
que los metales puros, por lo que son preferidos en varios procesos catalíticos. Entre los
catalizadores bimetálicos estudiados se encuentran las aleaciones Ni-Cu [50, 134], Pd-Cu
[47], Pd-Pt [132], Au-Ag [65], Au-Pd [85, 121], Au-Cu [118] y Au-Pt [63] entre otros,
donde en algunos casos uno de los metales se segrega parcial o completamente a la super-
cie. La segregación del elemento que posee menor energía supercial hacia la supercie
ha sido observada en diferentes estudios teóricos y experimentales [15, 37][130, 159].
En este estudio también se ha observado la segregación supercial de uno de los
elementos en los diferentes tamaños de las aleaciones. La probabilidad de encontrar
átomos de oro o cobre a las diferentes distancias del centro de masa de la partícula
AuCu3 de 561 átomos cristalizada a 300K es mostrada en la gura 6.25. Se observa
que en las capas superciales, entre 10 y 12 Å, es mayor la probabilidad de encontrar
átomos de oro mientras que a distancias menores a 10 Å la probabilidad de encontrar
átomos de cobre es mayor.
La baja probabilidad de encontrar átomos de oro a distancias menores a 8 Å indica
que la partícula contiene un núcleo formado por átomos de cobre, como se muestra en
la imagen de la gura 6.25. Por otro lado, la gura 6.26 muestra la probabilidad de
encontrar átomos de oro o cobre en la partícula Au3Cu de 3871 átomos cristalizada a
300K, se observa que la probabilidad de encontrar átomos de oro a distancias menores
Capítulo 6. Sistema Au-Cu 101
0 2 4 6 8 10 12 14
0
1
2
3
4
5
D
en
si
da
d 
de
 p
ro
ba
bi
lid
ad
Distancia al centro de masa (Å)
 Au
 Cu
Figura 6.25: Probabilidad de encontrar átomos de Au o Cu en las diferentes distancias medidas del centro de masa
de la partícula hacia el exterior. La imagen muestra el corte transversal de la partícula a 300K, se observa la alta
concentración de cobre en el interior.
a 20 Å es menor a la de cobre, en cambio, encontrar átomos de oro a distancias mayores
tiene una mayor probabilidad. La ausencia de átomos de oro a distancias menores a 5 Å
indica que la partícula posee un pequeño núcleo de cobre como se muestra en la imagen
de la gura 6.26.
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Figura 6.26: Probabilidad de encontrar átomos de Au o Cu en las diferentes distancias medidas del centro de masa de la
partícula hacia el exterior. La imagen muestra el corte transversal de la partícula a 300K.
Las partículas anteriores son las únicas que muestran tener un comportamiento
tipo core-shell ya que el resto presentan una distribución aleatoria de los átomos de
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oro y cobre en toda la partícula, como se muestra en la gura 6.27. Las grácas de
las guras 6.25, 6.26 y 6.27 indican que el enriquecimiento supercial de oro no está
limitado solamente a la capa superior, también ocurren para varias capas lejos de la
supercie. Además muestran que el Cu exibe un comportamiento oscilatorio en las
diferentes distancias donde este prodomina.
La segregación de uno de los elementos de la aleación puede ser determinada a priori
conociendo la localización de los elementos en la tabla periódica. Cuando los elementos
pertenecen al mismo período o se encuentran en posiciones adyacentes en un período, el
elemento con menor valencia se segrega a la supercie, en cambio, cuando los elementos
pertenecen al mismo grupo, el cual es el caso de Au (1.44Å) y Cu (1.28Å), el elemento
con mayor radio atómico es el que se segrega. La determinación a priori del elemento
segregado está de acuerdo con los resultados dados en las referencias [19], [109], [105] y
[103] entre otros. Sin embargo, en algunos estudios experimentales se está en desacuerdo
con esta predicción [85, 134] [132], esto puede ser debido a que la composición super-
cial es muy sensible a impurezas como H, C, N, O y S que están presentes en todos
los sistemas metálicos y pueden segregarse fácilmente hacia la supercie de tal modo
que cambia la composición supercial debido a los efectos del cosegregación [133]. La
segregacion supercial es básicamente controlada por la competencia las energías super-
ciales de cada uno de los elementos, sin embargo, también es fuertemente dependiente
del proceso de fabricación, lo que dene la forma, tamaño y estructura [68].
Capítulo 6. Sistema Au-Cu 103
561 átomos AuCu AuCu3
0 2 4 6 8 10 12 14
0
1
2
3
4
5
R
D
F
Distancia al centro de masa (Å)
 Au
 Cu
0 2 4 6 8 10 12 14
0
1
2
3
4
5
R
D
F
Distancia al centro de masa (Å)
 Au
 Cu
1415 átomos Au3Cu AuCu AuCu3
0 2 4 6 8 10 12 14 16 18
0
1
2
3
4
5
R
D
F
Distancia al centro de masa (Å)
 Au
 Cu
0 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20
0
1
2
3
4
5
R
D
F
Distancia al centro de masa (Å)
 Au
 Cu
0 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20
0
1
2
3
4
5
R
D
F
Distancia al centro de masa (Å)
 Au
 Cu
3871 átomos AuCu AuCu3
0 5 10 15 20 25
0
1
2
3
4
5
R
D
F
Distancia al centro de masa (Å)
 Au
 Cu
0 5 10 15 20 25
0
1
2
3
4
5
R
D
F
Distancia al centro de masa (Å)
 Au
 Cu
6525 átomos Au3Cu AuCu AuCu3
0 5 10 15 20 25 30
0
1
2
3
4
5
R
D
F
Distancia al centro de masa (Å)
 Au
 Cu
0 5 10 15 20 25 30
0
1
2
3
4
5
R
D
F
Distancia al centro de masa (Å)
 Au
 Cu
0 5 10 15 20 25 30
0
1
2
3
4
5
R
D
F
Distancia al centro de masa (Å)
 Au
 Cu
10179 átomos Au3Cu AuCu AuCu3
0 5 10 15 20 25 30 35
0
1
2
3
4
5
R
D
F
Distancia al centro de masa (Å)
 Au
 Cu
0 5 10 15 20 25 30 35
0
1
2
3
4
5
R
D
F
Distancia al centro de masa (Å)
 Au
 Cu
0 5 10 15 20 25 30 35 40
0
1
2
3
4
5
R
D
F
Distancia al centro de masa (Å)
 Au
 Cu
Figura 6.27: Grácas de RDF para encontrar átomos de oro y cobre a las diferentes distancias del centro de masa de las
partículas a 300K.
Capítulo 7
Conclusiones
Se ha realizado un estudio sistemático de la estructura de las nanopartículas bi-
metálicas de Au-Pd y Au-Cu utilizando cálculos teóricos. Los cálculos de enfriamiento
presentados en este trabajo simulan la forma en que las nanopartículas se producen ba-
jo condiciones termodinámicas similares. A continuación se presentan las conclusiones
obtenidas a través del análisis del trabajo desarrollado:
Se concluye que los resultados obtenidos en las simulaciones dependen en parte del
arreglo inicial y del número de átomos, del tamaño del time step y del radio de corte del
potencial interatómico, y que una distancia de corte de quintos vecinos es suciente para
reproducir propiedades termodinámicas con buena aproximación. También se concluye
que los valores de los parámetros del potencial Sutton-Chen cuántico dan una mejor
aproximación a los valores experimentales que los parámetros clásicos, estos resultados
se pueden observar al comparar las temperaturas de fusión de las partículas de Au en las
tablas 5.1 y 6.1 que corresponden a los valores de las temperaturas de fusión obtenidas
con parámetros clásico y cuánticos respectivamente.
En general, se encontró que las temperaturas de fusión de las partículas son más
bajas que la temperatura de fusión del material en bulto. Este efecto es debido a la
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disminución del tamaño de las partículas, que provoca el aumento en el número de
átomos superciales con respecto al número de átomos interiores y la disminución de
enlaces en la supercie. Al disminuír el número de enlaces en la supercie se requiere
una menor cantidad de energía para fundir la partícula, por lo tanto, relación supercie-
volumen produce dependencia de la temperatura de fusión con el tamaño.
A partir de las grácas del desplazamiento cuadrático medio de las partículas analiza-
das concluimos que el fundido se inicia en la supercie. El fundido inicia principalmente
en los vértices y las dislocaciones debido a que los átomos en esas posiciones presentan
las energías menos favorables del sistema, como se observa en las imágenes de la gura
6.5. Los efectos del fundido de la supercie son más pronunciados en las pequeñas par-
tículas debido a que en su supercie se encuentra una gran cantidad de los átomos que
la componen.
El análisis del sistema Au-Pd demostró que existe una relación cuasi-lineal entre
la temperatura de fusión y la concentración relativa de Au-Pd, a partir de la gráca
de la gura 5.1, se concluye que los átomos de Pd, comparados con los átomos de
Au, necesitan más energía para romper sus enlaces, y que el aumento en el número de
átomos de paladio en la supercie incrementa la energía para fundir la partícula. Esto
provoca la relación cuasi-lineal entre la concentración de Au-Pd y la temperatura de
fusión. Por lo tanto, para este caso, se puede concluir que el elemento que predomina
en la supercie determina la energía necesaria para que la partícula se funda.
En cambio, para el sistema Au-Cu no se encontró relación lineal entre la concentra-
ción relativa de Au-Cu y la temperatura de fusión. A partir de la gráca de la gura
6.1, para las partículas de Au y Cu se puede conluir: a) los átomos de oro necesitan más
energía que los átomos de cobre para romper los enlaces, b) el aumento en el número
de átomos lleva a aumentar la energía necesaria para fundir la partícula.
Con las anteriores conclusiones, y con el hecho de que el fundido de las partículas
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inicia en la supercie se puede comprender porque las aleaciones AuCu son las primeras
en fundirse en comparación con las aleaciones AuCu3 y Au3Cu. En las aleaciones AuCu,
que tienen una supercie compuesta aproximadamente por 41.9% de átomos de Cu y
58.1% de átomos de Au en promedio, la energía necesaria para romper los enlaces Au-
Au sobrepasa la energía para romper los enleces Cu-Cu (conclusión a). En cambio, en
las aleaciones de AuCu3 la supercie está compuesta por una mayor cantidad de átomos
de Cu (67.4% contra 32.6% de átomos de Au) por lo que se necesita más energía de la
necesaria en las aleaciones AuCu para romper los enlaces Cu-Cu (conclusión b). En las
aleaciones de Au3Cu hay una mayor cantidad de átomos de Au en la supercie (79.9%
contra 20.1% de átomos de Cu) siendo necesaria más energía que en las anteriores alea-
ciones para que pueda fundirse. El prematuro fundido de AuCu puede comprenderse
en forma cualitativa al visualizar el sistema en forma cristalográca, de esta manera, el
empaquetamiento de la aleación AuCu no es la más óptima para estos elementos ya que
la diferencia de los radios atómicos (11.1%) permite una mayor difusión de los elemento
que provoca la perdida de las posiciones de equilibrio de los átomos como consecuen-
cia del aumento de la temperatura. Debido al prematuro fundido de las partículas de
AuCu se esperaba que los enlaces de estas partículas fueran de mayor longitud al ser
comparados con las concentraciones restantes (ver gura 6.13), sin embargo, este efecto
no se presentó, concluyendo que la longitud de los enlaces no es determinante para la
secuencia del fundido de las aleaciones.
Los cambios morfológicos que ocurren algunos cientos de grados debajo de la tem-
peratura de fusión, principalmente en las partículas de 561 átomos, se deben a que los
átomos superciales están menos restringidos en su capacidad para vibrar que aquellos
en el interior, siendo capaces de hacer grandes excursiones de sus posiciones de equilibrio
provocadas por las vibraciones térmicas producidas por el aumento de la temperatura,
lo que lleva a que la estructura cambie.
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En el proceso de cristalización de las partículas que contienen un sólo tipo de especie
atómica se encontró que la mayoría adopta la geometría de octaedro truncado, lo que
puede corresponder a una forma de baja energía. En cambio, en el caso de las partículas
con dos especies atómicas, la forma nal que predomina en el sistema Au-Cu corresponde
a la geometría icosaedral mientras que en el sistema Au-Pd la geometría que predomina
es la de octaedro truncado. El tamaño crítico en el cual la geometría icosaedral llega a
ser dominante parece estar alrededor de 5 nm, según se aprecia en la gura 6.8, lo que
coincide con el valor reportado en la literatura [162]. Además, se ha encontrado que el
tamaño de las partículas cristalizadas depende de la concentración de Au-Cu y Au-Pd,
y debido a las diferencias en sus distancias de equilibrio las partículas con porcentajes
mayores de Au tienden a tener un mayor diámetro.
Los resultados de la serie de cristalización muestran claramente que el efecto de
la mezcla de dos metales es la formación de geometrías que presentan una supercie
muy áspera, en el sentido de que la supercie contiene muchos sitios de defecto tales
como grietas, bordes, vacancias, y di-vacancias. Esto podría ser una consecuencia de
las diferencias de los radios átomicos de los elementos utilizados y por la diferencia en
la movilidad de las dos especies atómicas desde el núcleo hasta la supercie. Por otro
lado, la geometría nal obtenida es dictada por la manera en que partícula se enfría,
este fenómeno puede ser apreciado al comparar las geometrías nales de las guras
5.3 A y 6.7, las cuales iniciaron con una geometría cuboctaedral pero cristalizaron con
geometrías diferentes debido a los diferentes tiempos utilizados para cristalizarlas bajo
las mismas condiciones termodinámicas.
Habiendo encontrado sólo formación de partículas asimétricas en la serie de cristali-
zación, se presume que este fenómeno puede ser debido a la baja tensión supercial que
presentan, provocando que sean formadas más fácilmente que las partículas simétricas
[72]. Además, se concluye que la estructura amorfa presentada por la partícula AuCu3
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de 6525 átomos fue debido a que las condiciones dadas en el desarrollo de la dinámi-
ca molecular no fueron sucientemente extensas para permitir que tuviera el tiempo
necesario para poder cristalizar en un estructura ordenada, y que a pesar de que las
partículas de AuCu de 561 y 6525 átomos se encuentran en la región perteneciente
a AuCuI estas no presentan la estructura L10 debido a que en estos tamaños ambos
metales son perfectamente miscibles, al igual que el Au y Pd.
Otro resultado relevante es que las partículas están formadas por "bandas"de átomos
con un entorno de FCC alternando con bandas de átomos de HCP. Este fenómeno es
debido a la pérdida de la secuencia en el apilamiento de los átomos al formarse los
planos, pasando de una secuencia ABCABC... a una secuencia ABCAB.., lo que produce
la falla en el apilamiento de los planos. Este fenómeno fue predicho por primera vez por
Bartell y Chushak [38], y se espera que tenga una profunda inuencia en las propiedades
eléctricas de la nanopartícula.
También se han identicado tres tipos de sitios que contienen un átomo de paladio,
o cobre en su caso, rodeado por átomos de oro. Estos sitios son los más frecuentemente
observados en las partículas, y es muy probable que estos sitios están relacionados
con el aumento en la actividad catalítica observado en estas partículas, ya que los dos
metales están en contacto directo y esto puede producir un cambio signicativo en su
propiedades electrónicas.
La alta concentración de oro observada en las distancias cercanas a la supercie de
las partículas es debida a la diferencia entre las energías superciales de los elementos
involucrados, siendo el elemento con menor energía supercial el que se segrega, siendo
la energía supercial del oro de 1.50 J=m2 [156], del cobre 1.82 J=m2 [120] y del paladio
2.05J=m2 [102].
Capítulo 7. Conclusiones 109
7.1. Trabajo futuro
Debido a la amplia gama de geometrías que las partículas de tamaño nanométri-
co presentan al mezclar dos metales, es necesario desarrollar simulaciones de diferentes
aleaciones para obtener las temperaturas de fusión y cristalización, así como determinar
la geometrías que adoptan las partículas cristalizadas según los metales utilizados en
la aleación. Por lo tanto, como trabajo futuro se tiene el propósito de desarrollar simu-
laciones de dinámica molecular a sistemas de Au-Pt, Au-Ag, Cu-Ag, Cu-Ni, Cu-Pd y
Cu-Pt, en diferentes tamaños y concentraciones relativas haciendo uso de los paramétros
cuanticos del potencial Sutton-Chen, ya que estas aleaciones son utilizadas ampliamente
como catalizadores.
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